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PRESENTACIÓN
En esta última década, el estudio de compuestos semiconductores de elementos III-V ha sido
objeto de un enorme interés debido a las potenciales aplicaciones de estos materiales en el diseño de
dispositivos electrónicos, tanto en el dominio de la Optoelectrónica, (diodos electroluminiscentes,
fotodetectores y fotoemisores', lasers', y fibras ópticas') como en el campo de la electr6nica de
Alta Frecuencia, (transistores FET, MISFET, contactos Schottky", transistores de alta movilidad
HEMT5,6, y dispositivos de efecto túnel).
La variabilidad de composiciones posibles en los compuestos cuaternarios, manteniendo en
todos los casos el mismo parámetro de malla entre capa y substrato, cubre un amplio dominio de
longitudes de onda, a la vez que asegura la calidad cristalina del material. Como ejemplo, las
soluciones sólidas de In, Ga, P y As adaptadas al InP, presentan un espectro de emisi6n desde 0.85
eV (1.46 /Lm) hasta 1.2 eV (1.03 JLm), yen caso de adaptaci6n al GaAs, cubren el rango desde 1.4
eV hasta 2.1 eV (0.89 JLm-O.59 JLm).
El desarrollo de las nuevas técnicas de epitaxia como la Epitaxia por Haces Moleculares
(MBEf y la Epitaxia por Organo-Metallcos'v-l? (MOVPE "Metal-Organic Vapour Phase
Epítaxy", MOCVD "Metal-Organic Chemical Vapour Deposition", MOMBE "Metal-Organic
Molecular Beam Epitaxy"), ha dado un nuevo impulso a la investigación!'. Las bajas velocidades
de crecimiento y el control preciso del flujo de elementos III y V12, aseguran la obtenci6n de
interficies planas y abruptas, dos de los requisitos indispensables de cara al 6ptimo funcionamiento
de los dispositivos. Asimismo, estas técnicas permiten el crecimiento de capas muy delgadas y por
lo tanto posibilitan la realización de heterouniones de materiales desadaptados, manteniendo una alta
cal idad cristal ina13,14.
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La diferencia de parámetro de red entre dos materiales, introduce una nueva variable, el
esfuerzo inducido por la deformación elástica, que juega un papel determinante en la configuración
de las bandas de energía de las uniones y por lo tanto, en las propiedades eléctricas de los
compuestos15. Sin embargo, si la capa epitaxiada alcanza un cierto espesor límite, la energía elástica
almacenada puede dar lugar a la aparición de dislocaciones y defectos bidimensionales en detrimento
de la calidad cristalina del material'", inutilizándolo para la fabricación de cualquier dispositivo. En
este contexto, la Microscopía Electrónica de Transmisión (TEM) es una técnica esencial de análisis
estructural, dado que conduce al conocimiento directo del estado real del material. Las observaciones
en sección planar, suministran información sobre los tipos y densidad de defectos que existen en las
capas, mientras que las secciones transversales muestran además la calidad de las interficies. Los
diagramas de difracción de electrones revelan detalles de la estructura cristalina del material y facilitan
la localización de defectos y la determinación de su orientación respecto de la matriz analizada. Los
distintos modos de observación (por ejemplo, campo claro y oscuro, haz débil, condición de dos
haces, difracción por haz convergente, ... ), resaltan un gran número de fenómenos como variaciones
de composición en las capas, presencia de dislocaciones o precipitados, regiones sometidas a esfuerzo
y diferencias de espesor, entre otros.
De entre los compuestos III-V, destacan las estructuras deformadas de InxGal_xAs e InyAll_yAs
crecidas sobre substratos de InP. Estos sistemas presentan la ventaja de la eliminación del fósforo con
respecto a las combinaciones cuaternarias, suprimiendo los problemas de evaporación y difusión de
este elemento en los procesos de MBE. La discontinuidad de las bandas de energía de la heterounión
es mayor que para otras combinaciones como AIGaAs/GaAs o InGaAs/GaAs17, favoreciendo el
confinamiento de portadores en los pozos de potencial e incrementando la concentración de electrones
en el gas bidimensional. Por otro lado, las características del transporte son superiores en el canal de
InxGa1_xAs porque el esfuerzo introducido mediante la variación de la fracción molar de In respecto
del valor x=0.53 de adaptación al InP, modifica la concavidad de las bandas de energía en el entorno
de los puntos extremales, reduciendo la masa efectiva de los portadores y aumentando el pico de
velocidad máxima. La posibilidad de configurar capas comprimidas (0.53 < x< 1) Y tensadas
(O < x < 0.53), con menor desadaptación sobre InP que sobre GaAs, permite mantener una morfología
óptima a la vez que amplía la variabilidad de diseño de dispositivos en la denominada "ingeniería de
bandas" .
La finalidad de nuestro trabajo de investigación es la optimización del crecimiento de
heteroestructuras InxGal_xAs/InyAll_yAs/InP por MBE, para la obtención de dispositivos HEMT
funcionales. La presente memoria recoge principalmente los resultados derivados del análisis de las
heteroestructuras mediante la microscopía electrónica de transmisión, si bien se complementan con
la aportación de técnicas de caracterización óptica y eléctrica. La investigación se ha realizado
partiendo del estudio de monocapas de InGaAs y InAIAs crecidas sobre InP, con el objeto de
optimizar sus condiciones de crecimiento y asegurar su calidad cristalina, para ir evolucionando
después hacia estructuras simples como los pozos cuánticos de InGaAs y pasar finalmente al diseño




1.1 PROPIEDADES DE LOS MATERIALES III-V
1.1.1 ESTRUCTURA CRISTALINA
La mayoría de compuestos semiconductores binarios formados por elementos pertenecientes a
los grupos III y V de la tabla periódica, cristalizan en el sistema cúbico. La configuración electrónica
de los niveles superficiales de los átomos de estos elementos, favorece la hibridación de los orbitales
s y p en Sp3, dando lugar a una distribución tetragonal de enlaces. El resultado es una estructura del
tipo zinc-blenda, constituida por dos redes cúbicas centradas en las caras, una para cada uno de los
grupos, y desplazadas la una de la otra I,4 I,4 I,4. Esta disposición supone una estequiometría de 1: 1 que
se verá localmente alterada únicamente por la presencia de impurezas, la introducción de elementos
dopantes o la existencia de defectos puntuales, ya sean vacantes o átomos intersticiales, durante el
crecimiento del material. El valor del parámetro de malla (a) del cristal, dependerá de los elementos
químicos que formen el compuesto. La figura 1.1 muestra la configuración de la celda unidad
correspondiente a la estructura zinc-blenda para una aleación binaria A IIJCv.
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Capüulo I
FIG. 1.1. Esquema de la celda unidad correspondiente a
una combinación binaria 111-V cristalizada en la estructura
zinc-blenda.







TABLA 1.1. Parámetro de malla a y energía de la
banda prohibida Eg de algunos compuestos binarios
lll- V.
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FIG. 1.2. Proyecciones de un cristalfcc en las direcciones
a) (lOOJ, b) [011J y e) [111].






TABLA 1.2. Valor de los radios cava lentes re y
electronegatividad e de algunos elementos [[1-V.
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lniroducclán
Las caras del cubo corresponden a los planos equivalentes {lOO}, definidos por átomos de un
único elemento, al igual que los planos {111}; los planos {011} corresponden a las diagonales del
cubo y contienen átomos de los grupos III y V. La figura 1.2, muestra las proyecciones del cristal
en las direcciones [100], [011] Y [111].
La distribución electrónica en el entorno de un átomo se ve afectada por la electronegatividad
del elemento. La diferencia local de carga que se establece entre los dos átomos vecinos, forma un
enlace pseudo-ionice que refuerza el propio enlace covalente, el cual será más fuerte cuanto mayor
sea la diferencia de afinidades electrónicas entre los dos elementos. Generalmente se asigna un radio
covalente a cada especie, cuyo valor da idea de la longitud total del enlace, y por tanto también del
parámetro de red. La tabla 1.1 recoge los valores de a para las combinaciones binarias de los elemen­
tos In, P, As, Ga y Al, cuyos radios covalentes re y electronegatividad e se muestran en la tabla 1.2.
1.1.2 ESTRUCTURA DE BANDAS
La interacción de los niveles s y p del átomo aislado delimita las bandas de valencia <Ev) y de
conducción (EC>, y la banda de energía prohibida (Eg), o "gap" del semiconductor. La estructura de
bandas de la mayoría de combinaciones llI-V presenta tres niveles E(k) en la banda de valencia,
derivados de los tres estados posibles del nivel p. Estos tres niveles de E, tienen un máximo en el
centro de la primera zona de Brillouin, con k=O. Al formarse el cristal, la interacción spin-6rbita,
desplaza uno de los E(k) hacia un nivel más
profundo en la banda de valencia (Fig. 1.3), E
y el máximo absoluto de E, permanece
doblemente degenerado en la banda de huecos
pesados, EvCHH) y la de huecos ligeros
EvCLH), de masa efectiva diferente.
Las propiedades del semiconductor
vienen determinadas, no sólo por el valor de
la banda de energía prohibida Eg entre E, Y E,
sino también por la disposición del mínimo
absoluto de la banda de conducción y el
máximo absoluto de la banda de valencia.
Una configuración que permita la transición
directa entre los dos puntos extremos sin
modificación de k, favorece la creación o
recombinacion de portadores, exclusivamente
mediante la absorción o emisión de fotones;









FIG.l.3. Esquema de la transicián directa entre bandas en
el entorno del centro de la primera zona de Brillouin para
un compuesto 1I1- V.
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Capüulo I
cas están especialmente indicados para aplicaciones en Optoelectr6nica. Este es el caso de compuestos
como GaAs, InP y InAs. Para otros compuestos, como por ejemplo AIP, AlAs y GaP, los mínimos
de banda prohibida, de valores relativamente grandes, corresponden a transiciones indirectas. La
conservaci6n del momento en fenómenos de recombinaci6n, impone la emisión de fonones e induce
una dispersi6n energética que impide el uso de los materiales de gap indirecto como fuentes de
emisi6n, sin embargo son ampliamente utilizados como barreras energéticas para el confinamiento de
los portadores. La tabla 1.1 recoge los valores de la banda prohibida para algunas combinaciones
binarias de elementos III-V y la figura 1.4 muestra la estructura de bandas completa para el GaAs y
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FIG. 1.4b. Estructura de bandas del ALAs con el
mínimo de la banda prohibida entre X y r.
1.1.3 SOLUCIONES SÓLIDAS DE MATERIALES III-V
Si en un compuesto IlI-V cristalizado en la estructura zinc blenda, los nudos correspondientes
a cada una de las fcc están ocupados por dos o más elementos distintos pertenecientes al mismo
grupo, distribuidos de forma aleatoria, se habla de una solución s6lida AxB¡_xCyD¡_y. En el presente
trabajo focal izaremos nuestra atenci6n en los compuestos ternarios de tipo (AxB¡_x)IIICV., para los
cuales, los nudos de la red correspondiente al grupo III pueden estar ocupados por Ga o In para el
caso del InxGa¡_xAs, o bien por Al o In para el caso del IfiyAI¡_yAs.
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La diferencia de radios covalentes de los distintos elementos supone una variación del parámetro
de malla de la red cristalina. La Ley de Vegard aproxima la variación de a con la composición, de
forma lineal respecto de los binarios origen de la aleación. La mayor parte de las restantes
propiedades, no siguen esta linealidad. En particular, la banda de energía prohibida varía de forma
cuadrática para la mayoría de los compuestos. La figura 1.5 muestra el valor de Eg y la
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o
Parámetro de malla a (A)
FIG. 1.5. Dependencia de Eg y A con el parámetro a de la red cristalina. Línea contínua: gap directo; línea
discontinua: gap indirecto.
Las variaciones de composición pueden llegar a modificar también la disposición de los puntos
extremales de la estructura de bandas, como ocurre para el InxAl¡_xP, GaAs¡_xpx ó AlxGa¡_xP. Las
aleaciones ternarias de InxGa¡_xAs son de especial utilidad puesto que mantienen un gap directo desde
x=O hasta x= 1. Para el II�AII_yAs, se tiene una transición directaen I' para fracciones molares de
In mayores que 0.32. En este valor se produce una discontinuidad, y para Yln menores, se tiene una
transición indirecta entre los puntos extremales X(Ec) y r(Ev)' En la figura 1.5, vemos que los valores
de Eg son mayores para el InyAI¡_yAs que para el InxGa1_xAs, por esto, el lnAlAs se utiliza como
barrera de potencial para confinamiento de los portadores en el canal de InGaAs, de gap menor.
- 7 -
Capüulo I
1.2 CRECIMIENTO DE CAPAS DEFORMADAS
Cuando se realiza una epitaxia sobre un substrato de distinto parámetro de malla, los valores
de a y Eg propios del material se ven modificados por la influencia del esfuerzo de deformaci6n
elástica a que se ve sometida la estructura. Esta modificaci6n intencionada de las características
intrínsecas del material va encaminada a la obtenci6n de propiedades eléctricas específicas, pero
conlleva toda una problemática sobre la epitaxia de estructuras deformadas: ¿hasta qué límite es
posible mantener el crecimiento pseudom6rfico?, ¿cuáles son los mecanismos de relajaci6n plástica
de la deformaci6n?, ¿c6mo afecta el esfuerzo al modo de crecimiento del material?, ¿qué papel juega
el esfuerzo de deformaci6n en los fen6menos de metaestabilizaci6n de compuestos cuya composici6n
se prevee termodinámicamente inestable? Si bien inicialmente, se desarrollaron modelos que
respondían de forma aislada a cada una de estas cuestiones, los resultados experimentales han
demostrado que existe una clara interrelaci6n entre toda esta fenomenología, dando un fuerte empuje
al desarrollo de nuevas teorías para la explicaci6n de los resultados empíricos. En los siguientes
apartados se exponen resumidamente los puntos principales de esta problemática.
1.2.1 DEFORMACIÓN TETRAGONAL
Consideremos un substrato, cuyo parámetro de malla designaremos por al' sobre el cual se va
a epitaxiar un material desadaptado, de parámetro de malla a2 en estado relajado. Dado que el grosor
de la capa epitaxiada (t), es en general mucho menor que el del substrato, se considera éste como
ideal, suponiendo que su estructura no sufre
modificaci6n alguna. Si a2 es mayor que al' la
capa se verá sometida a una compresi6n,
mientras que si � < al' la adaptaci6n se
producirá por tensi6n. El desacuerdo de malla
(0, entre la capa y el 'substrato se describe









Para valores pequeños de f, y para t no muy
elevados, el crecimiento tiene lugar de forma
pseudom6rfica, es decir, el material crece
sobre el substrato deformándose elástica­
mente, y su parámetro de malla a2 se
mantiene igual al del substrato en las
direcciones paralelas al plano xy, a2" =al. En
principio, cabe pensar que no existe
restricci6n alguna para la direcci6n de
crecimiento, y que por lo tanto � 1. podría
FIG. 1.6. Distribución de esfuerzos que actúa sobre un
cristal cúbico sujeto a una deformacián elástica.
- 8 -
Introducción
mantener el valor � propio del estado relajado. Sin embargo, la Teoría de la Elasticidad Lineal'"
(deformaciones proporcionales a los esfuerzos), muestra que la distribución de esfuerzos que aparece
en el material provoca una deformación tetragonal del cristal cúbico primario, tal como se muestra
en la figura 1.6. Los esfuerzos inducidos en el cristal y las deformaciones que provocan, vienen
ligados a través de los módulos de elasticidad eij
o = c. .. e
1)
(1)
donde a y e representan los tensores de esfuerzos y de deformaciones respectivamente. Imponiendo
las condiciones de contorno propias de una deformación biaxial, con componentes de cizallamiento
nulas (aij=O y eij=O) y esfuerzos normales también nulos (azz=O), entonces
(2)
C12
a.J. = a +2-foa2 C 111
(3)
siendo e � y e 1.' las deformaciones en las direcciones paralelas (x,y) y perpendicular (z) al plano de
crecimiento, es decir (a2 La2)/a2 y (a21.-a2)/a2 respectivamente. El parámetro de malla en la dirección
z, a21., se ve alterado en función del signo de f. Para un material comprimido, (f> O), el cristal se
alarga en la dirección de crecimiento, mientras que para un material tensado, (a2< al' f< O), el valor
de �
1.
es menor que �.
�Gal.,As cn cn f xIo·l El. xIo·l
XI. (1010 Pa) (1010 Pa) (az-a1)/a1 (ar
8z)/az
0.00 11.88 5.37 -3.67 -3.4
0.20 11.17 5.20 -2.29 -2.2
0.53 10.00 4.92 -0.01 0.0
0.63 9.64 4.84 0.68 0.7
0.75 9.22 4.74 1.51 1.5
1.00 8.33 4.53 3.23 3.4
TABLA 1.3. Módulos de elasticidad Cijo de los compuestos binarios
(GaAs x=O y lnAs x=l) y de algunos ternarios. Desadaptaciánf con




El compuesto ternario InxGal_xAs está adaptado al parámetro de malla del InP para x=0.53.
Así, podemos tener InGaAs en estado de compresi6n o tensi6n sobre el substrato modificando la
fracci6n de In entorno a dicho valor. La tabla 1.3 muestra los m6dulos de elasticidad de lnAs, GaAs,
y de algunos casos particulares de InxGal_xAs para diferentes valores de x. En la última columna
aparecen las deformaciones tetragonales inducidas por adaptaci6n al parámetro de malla del InP. El
caso más extremo corresponde al GaAs, y supone un 3.4% de variaci6n respecto de az en relajaci6n.
1.2.2 CURVATURA DE LA CAPA EPITAXIADA
La distribuci6n de esfuerzos que actúa sobre los constituyentes de una heteroepitaxia, provoca
la curvatura del sistema capa-substrato, tal como se muestra en la figura 1.7. Chu et al.19
desarrollaron un modelo para el cálculo del radio de curvatura R del conjunto, considerando la
posibilidad de una relajaci6n parcial de los
esfuerzos mediante la nucleaci6n de disloca-
ciones en la interficie.
donde 1:0 es el grosor del substrato, t el de la
capa epitaxiada, (en la aproximaci6n de que
t�1:o), y P es la densidad lineal de disloca­
ciones de vector de Burgers b. La curvatura
máxima (R menor) se obtiene para una
interficie completamente coherente, es decir
en ausencia de dislocaciones y siendo � � = al'
PLANO NEUTRO
/
Volvamos de nuevo al caso más
extremo, y consideremos el crecimiento de
GaAs sobre InP. Si tomamos 1:0=350 11m y
t=2 11m, obtenemos un radio de curvatura R=30 cm. Para una composici6n xln=0.54% se tiene
R= 19 m. En general los valores de t para la configuraci6n de un dispositivo son mucho menores de
211m. Para t=200 A y xln=0.63% implica R= 150 m, valor que comparado con las dimensiones del
FIG. 1.7. Curvatura del sistema capa-substrato tras la
epitaxia de materiales desadaptados.
substrato, supone una curvatura prácticamente despreciable.
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1.2.3 EFECTOS DE LA DEFORMACIÓN SOBRE LA ESTRUCTURA DE BANDAS
Los primeros cálculos teóricos sobre los efectos de la deformación en la estructura de bandas
del semiconductor fueron realizados por Pikus y Bi¡-20. La deformación elimina la degeneración de
la banda de valencia desdoblándola en una banda de huecos pesados Ev(HH) y otra de huecos ligeros
EvCLH) en el entorno de k=O. Las diferencias de energía entre el mínimo de la banda de conducción
y el máximo de la de valencia, siendo Eg el gap del material en estado relajado son ahora21
[
C -C C +2C
1E -E = E + 2a 11 12 - b 11 12 ee VBH s C C I11 11 (5)
[
C -c C +2C
1E - E = E + 2a 11 12 + b 11 12 ee VLB s C C I11 11 (6)
Para una capa en compresión, e ¡ < O, Ec-EHH> Ec-ELH, las transiciones de mínima energía
corresponden a la recombinación de un electrón y un hueco ligero. Por el contrario, si la capa está
sometida a una tensión (el >0) entonces Ec-EHH<Ec-ELH Y el mínimo de la banda prohibida en k=O
se tiene entre la banda de conducción y la banda de los huecos pesados. La banda prohibida resulta
más ancha para el material sometido a compresión que para el deformado por tensión. La figura 1.8
muestra esquemáticamente estas transiciones.
Extensión
FIG. 1.8. Desdoblamiento de E; en k=O, en la banda de huecos ligeros EiLH) y la banda de huecos
pesados EJHH) para un material deformado elásticamente.
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Teniendo en cuenta además que tanto CH como Eg también dependen de x, se puede representar
la variaci6n del gap en funci6n de la fracci6n molar de In. Los trabajos de People22, en capas de
InxGa¡_xAs crecidas sobre InP, recogen de forma muy concisa los cálculos numéricos del valor del
gap total en I' (Fig. 1.9). Recientemente, los resultados de fotoluminiscencia (PL), fotorretlectancia
(PR) y doble difracci6n de rayos-X (DCXRD) , han confirmado experimentalmente las primeras











O 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
FIG. 1.9. VaÚJr de la bandaprohibida de energíapara el InzGa1_r4s crecido pseudomórficamente sobre InP
(001) en función de XIII" (-) Eg del compuesto ternario en estado relajado; (_) ElHH); (_._._) Eg(LH).
1.2.4 LÍMITE DEL CRECIMIENTO PSEUDOMÓRFICO
La distorsi6n de los enlaces at6micos para acomodar la desadaptaci6n de parámetros de malla
en un crecimiento pseudom6rfico, implica una acumulaci6n de energía potencial elástica, a medida
que progresa la epitaxia de la capa deformada. En las primeras etapas de crecimiento, la energía
interna asociada a una dislocaci6n es mayor que la energía potencial que relajaría y por lo tanto se
mantiene un crecimiento coherente entre capa y substrato, hasta alcanzar un espesor límite (tJ, a
partir del cual, la relajaci6n plástica de los esfuerzos mediante la introducci6n de defectos en el
material, resulta energéticamente más favorable que un progresivo incremento de la deformaci6n
elástica. Los primeros cálculos te6ricos de t, fueron realizados por Van der Merwe27,28 basándose
en un balance energético entre la densidad superficial de energía elástica en el material y la energía
asociada a una red de dislocaciones en la interficie entre capa y substrato. La principallimitaci6n del
modelo es que considera una formaci6n simultánea de las dislocaciones, cuando en realidad la
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aparici6n de una red es un proceso secuencial y cada dislocaci6n se ve sometida a la influencia de las
ya existentes.
Matthews et al.29 (MB) obtuvieron una relaci6n entre el valor de fe y f, a partir de la
condici6n de equilibrio de las fuerzas que actúan sobre una dislocaci6n: por un lado, la acci6n de los
esfuerzos favorece el deslizamiento de dislocaciones filiformes previamente existentes en el substrato,
formando segmentos de dislocaciones perfectas en la interficie; por otro lado, el esfuerzo de la propia
línea de la dislocaci6n se opone a la propagaci6n de ésta, debido al incremento de energía interna que
supone aumentar su longitud.
La experiencia muestra que, normalmente, las heteroestructuras mantienen un crecimiento
coherente por encima de los límites previstos por el modelo MB, y que el ritmo de relajaci6n es
mucho más lento que el teórico una vez superado el espesor crítico. Una posible explicaci6n es la
autolimitaci6n del proceso de relajaci6n debido a que el número de fuentes heterogéneas de
dislocaciones (filiformes en el substrato, restos de 6xidos en la interficie, impurezas ... ) es insuficiente
para permitir la relajaci6n completa de los esfuerzos. Por lo tanto se deben considerar nuevas fuentes
de dislocaciones: los mecanismos de multiplicaci6n entre las ya existentes y la nucleaci6n espontánea
mediante la formaci6n de bucles de dislocaci6n en la superficie de crecimiento'".
People et alY (PB), propusieron un modelo alternativo para la determinaci6n de te'
nuevamente basado en una condici6n de equilibrio, pero esta vez estableciendo un balance entre la
energía de deformaci6n elástica y la energía asociada a las dislocaciones, en ausencia de dislocaciones
previas en el substrato. La figura 1.10, muestra los valores de fe calculados según MB y PB, para
estructuras de InxGal_xAs crecidas sobre InP, en funci6n de la fracci6n molar de In. Marée et al.32
han mejorado las anteriores teorías, teniendo en cuenta las barreras de fricci6n de Peierls-Nabarro,
opuestas al movimiento de las dislocaciones, y la energía de activaci6n para la nucleaci6n de otras
nuevas, considerando además la disociaci6n de las dislocaciones de 60° en funci6n del signo del
esfuerzo (tensi6n o compresi6n de la capa).
Sin embargo, un cálculo completo no debe considerar s610 la energía de nucleaci6n asociada
a la aparici6n de una nueva dislocaci6n, sino que ha de describir la cinemática del proceso, es decir,
el movimiento de los defectos en funci6n del tiempo y de la temperatura'". Por otro lado, un factor
importante a la hora de modelizar la relajaci6n de la deformaci6n, es la propia interacci6n entre las
dlslocacíones'f-", fen6meno que actúa como un mecanismo de freno a la propagaci6n de los
defectos y a su nucIeaci6n36,37. En estas condiciones, Dodson et al.38 (DT), indican que el
sistema no puede alcanzar un equilibrio termodinámico de mínima energía. Introduciendo el concepto
"exceso de esfuerzo", consideran que la deformaci6n remanente en el sistema es la fuerza efectiva
que determina el ritmo de relajaci6n, proponiendo un proceso dependiente del tiempo, con una
velocidad de propagaci6n de las dislocaciones sometida a activaci6n térmica, y que varía
proporcionalmente al exceso de esfuerzo. Hull et al.39 han evidenciado mediante experiencias de
recocido "in situ" durante observaciones TEM en sistemas Gc¡¡Si1_x/Si, que el movimiento de las
dislocaciones responde, en efecto, a una activaci6n térmica, calculando una energía de 1.1 eV para
x=0.25. Asfrnismo, a partir de las mediciones de la longitud media de una dislocaci6n y de la
densidad superficial de puntos límite que marcan el final de una línea de dislocaci6n, deducen que la
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interacci6n entre las dislocaciones limita su propio crecimiento. Existen sin embargo, teorías
contradictorias a la idea de que las dislocaciones ya existentes frenen la nucleaci6n de otras o su
desplazamiento. Willis et al.40, plantean justamente la situaci6n opuesta, sugiriendo que las
interacciones tienen el efecto de atraer nuevas dislocaciones.
Recientemente, Fax et al_4l han presentado una teoría que unifica las premisas del modelo
cinemático (DT) sobre activaci6n térmica de la nucleaci6n y velocidad de movimiento de las
dislocaciones, y las del modelo de equilibrio de fuerzas (MB), teniendo en cuenta las barreras contra
el desplazamiento, por fen6menos de fricci6n e interacci6n entre dislocaciones. La conclusi6n más
importante de la teoría es que estas fuerzas de fricci6n dan lugar a la aparici6n de una deformaci6n
remanente en el material, que no puede ser acomodada por la nucleaci6n de dislocaciones, ni siquiera
a espesores de capa grandes.
Los resultados experimentales obtenidos para diferentes heteraestructuras y técnicas de
caracterizaci6n no se ajustan a ninguno de estos modelos en particular. Algunos autores presentan una
clara concordancia con el modelo MB; Temkin et al.42 han determinado valores de te muy pr6ximos
a los teóricos para pozos cuánticos de InxGa¡_xAs sobre InP; Andersson et al.43, también encuentran
una total correspondencia con MB en el sistema InxGa¡_xAs/GaAs. Por otro lado, las caracterizaciones
6pticas de Elman et al.44 en pozos cuánticos de InxGa¡_xAs/GaAs muestran valores de te menores
que los predichos por el modelo MB para x>O.25%, y te mayores, para x<O.25%. También existen
claras discrepancias, encontrando te mayores que los calculados a partir del modelo MB en sistemas
formados por InXGal_xAs/GaAs45 y InGaAs/InAlAs sobre InJ>46,47. Tacano et al.48, han
determinado mediante observaciones RHEED, la posibilidad de tener estructuras deformadas de
InGaAs sobre InP con valores por encima de los límites MB, con una aceptable relaci6n con el
modelo de equilibrio energético PB. Sin embargo, Fritz et al.49,SO han puesto claramente de
manifiesto que las mediciones de te muy por encima del modelo MB no siempre son debidas a una
ausencia de relajaci6n de los esfuerzos, sino que dependen fuertemente de la resoluci6n de la técnica
de caracterizaci6n empleada para la determinaci6n del espesor crítico. Así, mientras los análisis por
difracci6n de rayos X necesitan una densidad relativamente alta de dislocaciones para notar un
corrimiento del ángulo de difracci6n, las técnicas de caracterizaci6n 6ptica y eléctrica resultan mucho
más sensibles para detectar el inicio de la relajaci6n. Gourley et alY han comprobado mediante
Microscopía de la Fotoluminiscencia, que los valores de te para InGaAs/GaAs se acercan mucho más
a los límites de MB.
Las comparaciones respecto de los modelos de no equilibrio tampoco han proporcionado
resultados mucho más evidentes en varios sistemas como GaAs/Se52 y InxGa¡_xAs/GaAs53. Whaley
et al.54 presentan un buen ajuste con DT para la relajaci6n de tensiones según f y x, en IllxGa¡_xAs
sobre GaAs, y han evidenciado la clara dependencia del grado de relajaci6n de un material con la
temperatura de crecimiento; sin embargo, mientras DT predice una relajaci6n en funci6n del tiempo,
y por lo tanto una modificaci6n continua del parámetro a2 � de la capa hacia el valor a2 de relajaci6n,
Whaley et al.54 han puesto de manifiesto la congelaci6n de la relajaci6n una vez se ha detenido el
crecimiento. Los resultados de Wie et al.45 en InGaAs sobre GaAs, muestran una aceptable
aproximaci6n con DT, pero ajustando los parámetros del modelo a cada caso particular en funci6n
del valor de f.
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La gran variabilidad en la determinaci6n experimental de los valores de espesor crítico apunta
hacia una complejidad mucho mayor de los procesos de relajaci6n de las deformaciones que los
mecanismos de nucleaci6n e interacci6n de dislocaciones considerados en las distintas teorías
comentadas'". Estos modelos describen el cristal en la aproximaci6n de un medio continuo,
analizando el estado de deformaci6n lejos del núcleo de las dislocaciones, y por tanto considerando
un campo de deformaciones homogéneo. A medida que aumenta la desadaptaci6n de parámetros de
malla, el valor de espesor crítico se reduce; para f altas, fe se aproxima a las dimensiones del núcleo
de la dislocaci6n, con lo que la aproximaci6n deja de ser válida. Los cálculos atomísticos de las
desviaciones de los ángulos y longitudes de enlace de los átomos respecto de su estado relajado,
predicen valores de fe menores que los de los modelos de medio continuo a medida que f aumenta,












F/G. 1./0. Valores de espesor crítico según los modelos de Matthews-Blakeslee (MB) y People y Bean (PB),
para InJPal_� crecido sobre InP en función de x/no
Si además el medio es inhomogéneo, pueden existir centros localizados de esfuerzo que, o bien
pueden favorecer la nucleaci6n espontánea de dislocaciones, o bien dificultar su desplazamiento e
incluso actuar como puntos de anclaje. Mahajan et al.57 han mostrado que los procesos de
deslizamiento y salto de las dislocaciones se ve ciertamente limitado en aquellos materiales que
presentan fluctuaciones de composici6n como consecuencia de la separaci6n de fases inducida por su
descomposici6n espinodal.
Por otro lado, se ha demostrado que en una capa deformada elásticamente, la superficie plana
es una configuraci6n inestable que fácilmente puede devenir hacia una morfología rugosa como
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mecanismo de relajaci6n de los esfuerzos'", De hecho, el modo de crecimiento tridimensional puede
tener su origen en esta inestabilidad. Existen indicios experimentales de la formaci6n de una superficie
rugosa, antes de la aparici6n de dislocaciones o formaci6n de islas propiamente dichas, en capas de
InxGa¡_xAs/II1yAl¡_yAs crecidas sobre InP59•
Los dos siguientes apartados se dedican específicamente a los dos puntos anteriores, con el
objeto de clarificar la importancia que tiene el modo de crecimiento y la separaci6n de fases en el
crecimiento pesudom6rfico de materiales III-V.
1.2.5 MODOS DE CRECIMIENTO
Se han descrito tres diferentes modos de crecimiento para la heteroepitaxia de materiales
desadaptados al substrato. El más sencillo es el denominado modo bidimensional (2D) o de Frank van
der Merwe (Fig. 1.11a): los átomos se van incorporando al plano de crecimiento durante la epitaxia,
y no se inicia un nuevo plano hasta que se completa una monocapa. Cuando la densidad superficial
de energía en el substrato, supera la suma de la energía superficial de la capa y la energía en la regi6n
interficial, se favorece la aparici6n de islas sobre el substrato, dando lugar a un segundo modo de
crecimiento denominado tridimensional (3D) o de Volmer-Weber (Fig. 1. llb); existe un tercer modo
llamado de Stranski-Krastanov (2D-3D) (Fig. l.11c), caracterizado por un crecimiento capa a capa
durante las primeras etapas de la epitaxia, seguido de una nucleaci6n tridimensional de islas al superar
un cierto espesor que denominaremos tzO-30' Este último modo de crecimiento es muy frecuente en
sistemas deformados como GaInP/GaInAs/GaAs60, InGaAs/GaAs6¡,62, InAs/GaAs63,64 y
GaAs/InP65, entre otros.
El modo de crecimiento de cada heteroestructura en particular, será aquel mediante el cual el
sistema adopta un mínimo de energía, y depende del valor de la desadaptaci6n inicial y de las
condiciones en que se realice la epitaxia. Berger et al.66 han mostrado, que para heteroestructuras
deformadas, el equilibrio de mínima energía libre del sistema, corresponde, no a una superficie plana
obtenida mediante un crecimiento 2D, sino a una superficie tridimensional en cuyas islas, los valores
de las longitudes de enlace entre los átomos son más pr6ximas a los valores propios del material en
estado relajado, observando en los espectros de RHEED C'High Energy Electron Diffraction"),
transiciones bruscas de un crecimiento 2D a 3D, en estructuras InxGa¡_xAs sobre GaAs a medida que
aumenta la fracci6n de In, y con una variaci6n gradual del parámetro a:z 11 hacia a2 en ausencia de
dislocaciones .
Modelos teoricos'" basados en la comparaci6n de los potenciales químicos del substrato y de
la capa epitaxiada han mostrado la enorme influencia de la desadaptaci6n en la determinaci6n del
modo de crecimiento, así como el hecho de que una superficie uniforme (2D), casi nunca resulta la
configuraci6n de mínima energía una vez que se han crecido un número de monocapas con una cierta
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desadaptaci6n. Por otro lado, la existencia de una barrera energética para la activaci6n del modo 3D
y las limitaciones cinéticas a la difusi6n de los átomos a bajas temperaturas pueden inhibir la
formaci6n de islas manteniendo el crecimiento bidimensional.
La cuesti6n que emerge de forma inmediata es la relaci6n existente entre el espesor crítico tc'
que marca el límite entre el crecimiento pseudom6rfico y la aparici6n de dislocaciones y los límites
de crecimiento bidimensional �D-3D, en funci6n del valor de desadaptaci6n f entre capa y substrato.
Recientemente, Price et al.68 ha propuesto un modelo para explicar los valores de espesor crítico
y las transiciones entre modos de crecimiento en estructuras InxGa1_xAs/GaAs fuertemente
deformadas, deduciendo que el parámetro que determina la transici6n a un modo 3D viene dado por
la relaci6n entre la deformaci6n remanente en
el material respecto a un incremento de
espesor. Sin embargo, una de las hip6tesis
fundamentales de este modelo es la
consideraci6n de que la formaci6n de islas
está inducida por la presencia de dislocaciones
en el límite de t=tc. Este supuesto ha sido
refutado por la evidencia experimental del
crecimiento en islas en ausencia de
dislocaciones en varios sistemas entre ellos
Ge/Si69,7o, GaAs/Si71, InGaAs sobre




Snyder et al.77, basándose en el
análisis de las oscilaciones RHEEO de
estructuras InxGa1_xAs sobre GaAs, ha
presentado un modelo alternativo para la
descripci6n del proceso de crecimiento: para
sistemas adaptados o con limitaciones
cinéticas severas, se tiene un crecimiento 20;
para sistemas desadaptados, a baja
temperatura, se produce la nucleaci6n de
pequeñas islas 20, induciendo una cierta
rugosidad en la interficie; en los primeros
estadios del crecimiento, la incorporaci6n de los átomos se realiza preferentemente en los bordes de
estas islas antes que en una segunda capa, manteniéndose un crecimiento quasi-bidimensional; a
medida que el crecimiento progresa, el esfuerzo induce una diferencia de potenciales químicos que
a su vez favorecen el proceso 3D, sin necesidad de incluir la presencia de defectos. La relajaci6n del
esfuerzo puede producirse exclusivamente mediante la aparici6n de dislocaciones en un crecimiento
20, o mediante la formaci6n de islas 3D con una posterior relajaci6n de las mismas también con
dislocaciones, teniendo uno u otro mecanismo en funci6n de la temperatura de crecimiento Tg y de
la desadaptaci6n inicial representada por xlo. Los resultados experimentales de Gendry et al.75 en
InGaAs sobre InP, muestran la dependencia con Tg del límite t2D-3D y que para Tg=525°C y
e)
FIG. 1.11. a) Crecimiento bidimensional o de Frank van
der Merwe. b) Crecimiento tridimensional o de Wobner­
Weber. e) Crecimiento 2D-3D o de Stranski-Krastanov.
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f> 1.7%, se alcanza el valor liD-3D antes que te' en consonancia con el modelo de Snyder. Los
trabajos de Yao et al.6l,78 en multicapas InxGal_xAs/GaAs, destacan que la influencia de los
esfuerzos conduce aún a una complejidad mayor en el modo de crecimiento: el coeficiente de
incorporaci6n de los elementos que alcanzan la superficie es mayor en las regiones sometidas a menor
deformaci6n, que en las zonas fuertemente deformadas, por lo tanto se produce un fen6meno de
alineaci6n de las islas que van apareciendo en las subsiguientes capas de la epitaxia. Este mismo autor
propone la existencia de dos espesores críticos, uno para la aparici6n de dislocaciones (te) Y otro para
la formaci6n de defectos complejos (tSF)' para relajar los esfuerzos.
Como resumen, simplemente comentar que los resultados recogidos en la literatura muestran
una enorme dispersi6n de los valores de fe y liD-3D, muchas veces contradictorios, y con distintas
implicaciones en el deterioro de las propiedades eléctricas y 6pticas del material, según las técnicas
de caracterizaci6n.
1.2.6 DOMINIO DE INMISCIBILIDAD
Las teorías de Cabn79 predicen que, en una combinaci6n binaria de elementos, no todas las
composiciones son posibles es decir, existe un gap de miscibilidad dentro del cual el sistema no es
estable. El criterio de estabilidad viene dado por condiciones de equilibrio termodinámico. Una cierta
composici6n será estable, siempre que una variaci6n infinitesimal de la concentraci6n de alguno de
los componentes implique un incremento de la energía libre de Gibbs (G) del sistema. La lfnea de
separaci6n que marca el límite de estabilidad depende de la temperatura y se denomina límite
espinodal. Las composiciones que se sitúen dentro de la curva espinodal (Fig. 1.12), sufrirán una
separaci6n de fases que dará lugar a una modulaci6n de composici6n cuya longitud de onda es funci6n
de los coeficientes de difusi6n de los componentes. Las combinaciones ternarias de elementos I1I-V
pueden considerarse como una combinaci6n de las respectivas fases binarias (I1I-V)l_X<I1I' - V)x' Y por
lo tanto también se ven sometidas a condiciones de inestabilidad según la curvatura de la energía de
Gibbs del sistema en funci6n de las variaciones de x.
Stringfellow'", basándose en el modelo DLP (tlDelta-Lattice Parameter"), mostr6 que las
combinaciones Ill-V de elementos con distinto parámetro de malla, presentan un gap de miscibilidad
y temperaturas críticas (fe) que se incrementan a medida que aumentan las diferencias de parámetro,
pero que al realizar la epitaxia sobre un substrato", se produce un fen6meno de estabilizaci6n que
disminuye el valor la temperatura crítica por debajo de la cual se produce la descomposici6n
espinodal. Así, prácticamente todos los compuestos resultan estables a temperatura ambiente.
Las teorías de De Crémoux82, indican que, cuando se realiza un crecimiento epitaxial
pseudornórfico, la expresión de G, además de los incrementos de entropía y entalpía como
consecuencia de la mezcla de los componentes, contiene un término adicional que representa la
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energía elástica de deformación inducida por la desadaptación entre la capa y el substrato. La relación
entre los parámetros de interacción química y de interacción elástica configuran el término
correspondiente a la entropía como el factor determinante de la curvatura de la función de Gibbs. La
contribución de este término de energía elástica provoca una estabilización de los compuestos en un
rango de composiciones y temperaturas que en estado relajado se situarían dentro del gap de
miscibilidad.
Stringfellow'", sugiere que los materiales crecidos en estado relajado mediante técnicas de
epitaxia como LPE ("Liquid Phase Epitaxy") o VPE ("Vapour Phase Epitaxy") en las que se
mantienen condiciones próximas al equilibrio, estarán sometidos a gaps de miscibilidad. El
crecimiento coherente entre capa y substrato
conduciría sin embargo a una estabilización
del compuesto. Por otro lado afirma que,
dado que la epitaxia por haces moleculares, es
un proceso controlado más por limitaciones
cinéticas que termodinámicas, es posible el
crecimiento de compuestos metaestables, con
composiciones que caen dentro del rango de
miscibilidad. Existen resultados empíricos que
ilustran toda una variedad de situaciones. Por
un lado, confirmaciones experimentales de
descomposici6n espinodal en el crecimiento de
estructuras dentro del gap de miscibilidad, con
el mismo parámetro de malla que el substrato.
También hay evidencias que muestran la
posibilidad de obtener en estado metaestable,
estructuras supuestamente inestables, al ser
crecidas sobre un substrato de distinto
parámetro de malla'". y por último, varios
autores han resaltado los fenómenos de
descomposición espinodal en materiales crecidos con diferentes estados deformados84,85 y por














FIG. 1.12. Curvas isotermas del gap de inmiscibilidad
predichas por las teorías de De Crémoux, para
combinaciones InGaAsP.
A pesar del gran número de trabajos realizados sobre la caracterización estructural de las capas
con descomposición espinodal, existen muy pocos estudios sobre la influencia de la separación de
fases en la relajación de los esfuerzos y la formación de defectos. Solamente algunos autores han
puesto de manifiesto que en estas capas no aparece una clara red de dislocaciones en la interficie en
las direcciones [011] y [011]. como resulta habitual para otros compuestos. Finalmente, un fenómeno
íntimamente relacionado con la estabilización de los compuestos IIl-V crecidos dentro del gap de
míscibilidad, es la existencia de estructuras ordenadas a nivel atómico, cuyas características básicas
pasamos a describir en el próximo apartado.
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1.2.7 ORDEN ATÓMICO EN MATERIALES III-V
Hemos visto que en un compuesto binario AC, la disposici6n de los elementos de los grupos
III y V en dos subredes fcc interpenetradas, da lugar a la estructura zinc-blenda, cuyo tetraedro
unidad, formado por un átomo central C y los cuatro átomos A que lo rodean, se describe mediante
el índice de coordinaci6n n=4. En las combinaciones ternarias AxB¡_xC, (similarmente en las
cuaternarias), la existencia de dos tipos de átomos del grupo III, permite configurar distintas unidades
tetraédricas según el índice n (Fig. 1.13). Un compuesto completamente desordenado estaría










FIG. 1.13. Distintas configuraciones del tetraedro unidad de un compuesto ternario A)JJ-xC' para los
distintos valores de n desde n=O a n=4.
No obstante, las mediciones de EXAFS ("Extended X-Ray Absorption Fine Structure")89,90,
han demostrado una tendencia a mantener los valores de las longitudes de enlace A-C y B-C en el
compuesto ternario, iguales a las que se tienen en los respectivos binarios AC y BC, permitiendo
entonces la estabilizaci6n de unas fases ordenadas?', descritas por una distribución espacial peri6dica
de las unidades tetraédricas (Fig. 1. 14a): a) estructura zinc blenda convencional n=O y n=4; b)
estructura calcopirita (tipo CuFeS� y tetragonal simple, con n=2; e) estructuras luzonita (Cu3AsS4),
famatinita (Cu3SbS4) y tipo CuPt, con n= 1,3. Existen evidencias experimentales de estas
configuraciones ordenadas, para la mayor parte de combinaciones III-V, entre ellas InxGa¡_xAs92,
IIlyAl¡_yAs93 y InxGa¡_xAsyP¡_y 94,95. La alternancia ordenada de las especies A y B en las
anteriores superestructuras, da lugar a una doble periodicidad geométrica de mayor espaciado que la
propia de la red cristalina, que en los diagramas de difracci6n de TEM, se traduce en la presencia
de reflexiones adicionales, a distancias fraccionarias entre las principales de la estructura zinc-blenda
(Fig. 1. 14b). El análisis detallado de estos diagramas, permite identificar las fases ordenadas, y
establecer el grado de ordenaci6n en funci6n de la intensidad de las correspondientes reflexiones. Las
imágenes en campo oscuro revelan, además, los dominios de orden?' .
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Finalmente, es obvio que el crecimiento del material en estado de ordenaci6n, modifica sus
propiedades 6pticas y eléctricas con respecto a las de su estructura desordenada. Como ejemplo, la
reducci6n del valor de la banda prohibida, observada en compuestos de GalnP ordenados'", o una
movilidad anis6tropa de portadores según la distribuci6n de los dominios de orden'". La cuestión
más importante emerge cuando se consideran todos los fen6menos de inestabilizaci6n en su conjunto:
¿qué papel juega el substrato en el crecimiento pseudom6rfico sobre la estabilizaci6n del compuesto
dentro del gap de miscibilidad?, ¿en qué condiciones de temperatura y desadaptaci6n se tendrá
descomposici6n espinodal u orden? ¿qué interrelaci6n existe entre el modo de crecimiento y la


























FIG. 1.14. Posibles superestructuras ordenadas en un compuesto ternario A,!31_xC. a) Distribución espacial
de los elementos en las redesfcc. h) Red recíproca de las distintas configuraciones de a).
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1.2.8 PROBLEMÁTICA INHERENTE AL CRECIMIENTO PSEUDOMÓRFICO
Este apartado pretende realizar un breve recorrido por un buen número de factores que sin duda
afectan a los mecanismos de relajación de los esfuerzos, y que no se han tenido en cuenta en los
modelos teóricos convencionales.
a) Influencia del signo de la tensión
Varios autores han puesto de manifiesto las diferencias existentes entre muestras sometidas a
tensión (f<O) o a compresión (f>O). Salokatve et al.98, tras observaciones realizadas en capas de
InGaAs epitaxiadas sobre InP, mediante microscopía electrónica de barrido (SEM), sugieren un modo
de crecimiento diferente según el signo de f: si f< O la deformación aumenta la longitud de enlace
incrementando la barrera energética para la difusión superficial y disminuyendo los coeficientes de
difusión atómica. Bennet et al.99,100 han encontrado por mediciones de elipsometría, que capas
de InxAll_xAs sobre InP con f> O, presentan una cierta anisotropfa óptica debido a la rugosidad de la
superficie, mientras que no ocurre así para f<O. Contrariamente, la anisotropía es más evidente en
capas de InxGal_xAs para f< O que para f> O, deduciendo igualmente que el estado de rugosidad de
las superficies depende del signo de la deformación. Ghaisas. et al.'?', han realizado simulaciones
basadas en la influencia de la configuración de la superficie sobre el coeficiente de incorporación de
los átomos, en sistemas GaAs/Si, InGaAs/GaAs y InGaAs/InAlAs/InP, mostrando las diferencias entre
la tensión y compresión en la determinación del modo de crecimiento. Para valores semejantes de
desadaptación (4%), las capas tensadas crecen esencialmente en modo 2D, mientras las capas
comprimidas siguen un crecimiento 3D. Asímismo, describen un proceso cinemático de formación
de defectos puntuales en los bordes de las islas, que se convierten en defectos bidimensionales cuando
éstas coalescen y que se propagan por toda la capa a medida que la epitaxia progresa.
b) Asimetría de la relajación
Durante la relajación plástica de la deformación, los fenómenos de interacción y multiplicación
entre dislocaciones, no tienen lugar de forma aleatoria, sino que la distribución final es función de
la relación entre los posibles vectores de Burgers de las dislocaciones en un cristal de tipo zinc­
blenda. El resultado de la interacción depende fuertemente de la energía asociada al núcleo de la
dislocación, en cuyo entorno, la teoría de elasticidad lineal ya no es válida.
Mazzer et al.102 han mostrado que el campo de deformaciones inducido por la presencia de
una red de dislocaciones perpendiculares no es homogéneo ni biaxial, sino que presenta una
componente asimétrica que conlleva una deformación ortorrórnbica de la celda primitiva. Varios
resultados en combinaciones IlI-V han confirmado esta idea, resaltando una clara asimetría en la
densidad de dislocaciones existentes en heteroestructuras relajadas entre las direcciones [011] y
[011]99,103,104. Este mismo autorlO5 propone la existencia de un espesor crítico te' próximo a
los valores predichos por Matthews, a partir del cual las dislocaciones aparecen prácticamente en una
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sola dirección; sin embargo, no se produce una relajación considerable de la deformación hasta que
se alcanza un segundo espesor crítico te'; a partir de este punto, el ritmo de relajación de los esfuerzos
se separa de las predicciones basadas en los modelos de equilibrio; la asimetría de la red de
dislocaciones, que se mantiene incluso hasta espesores t> 2te', induce una deformación de la celda
primitiva manteniendo tres grados de libertad, con lo que la deformación en z e1.' ya no viene
impuesta por la deformación en el plano de crecimiento, e �, es decir, la deformación en una dirección
es independiente de cualquier otra. En estas condiciones la aproximación de un cristal virtual (VCA)
es una simplificación demasiado severa para poder ser aplicada a las combinaciones complejas de
elementos IlI-V, cuyas longitudes y ángulos de enlace, no siguen la ley de Vergard, a pesar de que
ésta si predice con exactitud el valor final del parámetro de malla106. Así, los modelos teóricos
sobre espesor crítico y las teorías termodinámicas de estabilización dejarían también de ser válidas.
Mbaye et al. 107 ha mostrado que las combinaciones ternarias acomodan mejor la
desadaptación precisamente por la posibilidad de modificar con relativa facilidad los valores de los
ángulos y longitudes de enlace de un átomo con sus inmediatos vecinos. Un estudio atomístico basado
en un modelo de campo de fuerzas de valencia (VFF), muestra que éste es el origen de los fenómenos
de estabilización de los compuestos durante el crecimiento epitaxial. Asimismo, la distribución
tetragonal de posibles enlaces con un átomo C (AnB4-nC), amplía los grados de libertad para la
acomodación de los esfuerzos y favorece la aparición de superestructuras ordenadas en la capa
epitaxiada, tal como hemos descrito en el apartado anterior.
e) Influencia del esfuerzo en los fenómenos de estabilización
Kazakov et al. lOS han destacado la dualidad de la influencia del esfuerzo en la estabilidad de
los compuestos IlI-V. Si bien la energía de deformación elástica puede eliminar la descomposición
espinodal en crecimientos pseudomórficos tal como predicen las teorías de De Crémoux'F y
Stringfellow'", también actúa como una fuerza efectiva que provoca esta descomposición, como
consecuencia de la deformación de las longitudes y ángulos de enlace de los elementos que componen
el material. Contempla dos casos extremos, por un lado una composición aleatoria del material (más
estable desde el punto de vista teórico del cálculo de energía libre de Gibbs), y por otro, una
ordenación de las especies (como experimentalmente se ha observado que ocurre). En ambos casos,
las simulaciones numéricas sobre sistemas Inl_XGllxPI_yASy sobre InP y GaAs, conducen a un
comportamiento muy indiscriminado del gap de miscibilidad debido a la complejidad de la curvatura
de la función de Gibbs y a la anisotropía cristalina de los materiales IlI-V, y que los compuestos
pueden ser estabilizados o inestabilizados por el efecto de la deformación.
d) Limitación espacial del medio real
Otra limitación de los modelos teóricos, es que no consideran los efectos de borde en las
estructuras, y suponen un medio semi infinito en la aproximación de que el espesor de la capa es
mucho menor que las dimensiones xy. Fitzgerald et al. 109 han demostrado que la densidad de dislo­
caciones en la interficie disminuye al reducirse la superficie de la capa. Este hecho tiene una especial
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importancia a la hora de modelizar el comportamiento de las estructuras en dispositivos reales en los
que se delimita la regi6n de crecimiento.
e) Fenómenos de interdifusión
Recientemente, han aparecido nuevas teorías que proponen la interdifusi6n de elementos en las
regiones de la interficie, como un mecanismo de relajaci6n de las deformaciones, durante la propia
epitaxia. El análisis detallado de las regiones interficiales ha confirmado experimentalmente la
existencia de estos fen6menos de ínterdífusíon'!". Dandrea et al.111 han mostrado que las
interficies con interdifusi6n presentan un incremento de energía libre negativo frente las interficies
perfectamente abruptas en composici6n, aunque sugieren que un cálculo detallado debería incluir los
términos de energía referentes a la activaci6n de la difusi6n. Utke et al.ll2 han mostrado que la
interdifusi6n en la interficie conduce a una distribuci6n de valores de parámetro de malla y por lo
tanto a un campo de esfuerzos cuya variaci6n no es lineal respecto de la desadaptaci6n f inicial. Este
campo se extiende entre el substrato y la capa penetrando más o menos en una u otra regi6n en
funci6n de la relaci6n de los coeficientes de difusi6n de los dos materiales. Aparecen unos planos
denominados neutros, de esfuerzo nulo, que no necesariamente coinciden con la interficie original,
y que implican un cambio de signo de la deformaci6n a uno y otro lado. Estos autores sugieren que
el concepto de espesor crítico debería referirse a estos planos neutros, en lugar de al plano de la
interficie. En este sentido, es necesario comentar la posible difusi6n inducida por los tratamientos
térmicos posteriores a la propia epitaxia, que se realizan durante la fabricaci6n del dispositivo final.
Se ha observado que en multicapas deformadas de Ge-Si, la difusi6n de los elementos en las
interficies, tras experiencias de recocido, puede llegar a ser dos 6rdenes de magnitud mayor que en
estructuras relajadas 113, debido a los efectos de la deformaci6n,
f) Configyración geométrica de las heteroestructuras
Si en lugar de una única capa epitaxiada sobre un substrato, se tiene una heteroestructura de
materiales con diferentes composiciones químicas y espesores de capa, la distribuci6n de esfuerzos
es mucho más complejal'" y depende fuertemente del diseño geométrico de la heteroestructura,
como recientemente ha determinado Nakajima en multicapas de GaAs/Si115 y InGaAs/lnP116.
Para concluir con esta introducci6n, podemos señalar que existen evidencias experimentales que
muestran la interrelaci6n entre los fen6menos comentados. Como ejemplo, Brand et al.117 han
puesto de manifiesto un modo de crecimiento Stransky-Krastanov para la estructura lnAs/GaAs,
seguido de un proceso de segregaci6n en las interficies favorecido por el esfuerzo. Resulta evidente
que todos los factores que acabamos de exponer, complican enormemente la elaboraci6n de un único
modelo para la explicaci6n del proceso de relajaci6n de los esfuerzos.
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1.3 DESARROllO DE LA MEMORIA
Esteprimer capítulo, ha constituido una introducci6n general sobre las características principales
derivadas de la estructura de los materiales IIl-V, abordando esencialmente dos importantes cuestiones
asociadas al crecimiento pseudom6rfico de heteroestructuras con distinto parámetro de malla: en
primer lugar, la influencia del valor de desadaptaci6n inicial sobre el modo de crecimiento del
material y su calidad cristalina, así como en la configuraci6n de la estructura de bandas de las
heterouniones y por lo tanto en las principales propiedades 6pticas y eléctricas de los
semiconductores; en segundo lugar, los fen6menos termodinámicos que rigen la formación de las
soluciones ternarias y cuaternarias, y cuyos modelos establecen la existencia de un gap demiscibilidad
para ciertas composiciones en función de las condiciones de crecimiento. El segundo capítulo,
dedicado a la preparación de muestras para su observaci6n en TEM, contempla la problemática
específica que presenta el InP y la optimizaci6n de los métodos convencionales de preparación en
secci6n transversal y planar para este material en particular.
La exposici6n continuará entonces siguiendo el proceso lógico de obtenci6n de un dispositivo.
Así, el capítulo tercero se consagra al estudio del crecimiento de II1o.s2Alo.4sAs, adaptado al InP,
material que se utiliza normalmente como capa tamp6n crecida directamente sobre el substrato.
Incluye la optimización del método de limpieza del InP, previa a la epitaxia, y la influencia de la
temperatura de crecimiento sobre la calidad cristalina del !nAlAs. Antes de entrar en la configuraci6n
y caracterización de heteroestructuras desadaptadas, dedicaremos especial atenci6n al crecimiento de
monocapas de InGaAs, epitaxiadas también directamente sobre el InP, con el objeto de optimizar
también sus condiciones de crecimiento y establecer los fenómenos de estabilizaci6n de este
compuesto cuando se encuentra dentro del dominio de miscibilidad. Los resultados se presentan en
el" capítulo cuarto.
Los análisis de las capas deformadas de InxGa¡_xAs Y InyAl¡_yAs se desarrollan en el capítulo
quinto, e incluyen el estudio sobre la influencia de la desadaptaci6n inicial en el modo de crecimiento
de las capas, y los distintos mecanismos de relajaci6n de los esfuerzos que pueden tener lugar. El
capítulo sexto contempla finalmente, las aplicaciones específicas a que nos ha conducido, la
explotaci6n de los resultados derivados de la investigaci6n sobre monocapas: la obtenci6n de pozos
cuánticos aislados (SQW), múltiples (MQW), y dispositivos HEMT de una óptima calidad cristalina
y buen comportamiento eléctrico. Las principales conclusiones se resumirán en el capítulo VII.
Este trabajo ha sido realizado empleando el equipamiento de los Servicios Científico-Técnicos
de la Universidad de Barcelona. En particular, las observaciones se han llevado a cabo utilizando un
microscopio Hitachi 800 NA, de 1.44 Á de resoluci6n entre puntos y 2.7 Á entre líneas, a un voltaje
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PREPARACIÓN DE MUESTRAS PARA OBSERVACIÓN EN
MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA DE TRANSMISIÓN
2.1 INTRODUCCIÓN
La metodología de preparaci6n de muestras de materiales para la observaci6n en TEM es amplia
y a menudo específica para cada tipo de material'. La edici6n "Procedures in Electron Microscopy"
de Robards et al.2 presenta un resumen sistemático y actualizado de las principales técnicas
utilizadas, ya sea de modo rutinario, como preparaci6n de láminas delgadas, trituraci6n y suspensi6n
en rejilla", como de forma menos convencional, como la ultrarnicrotomía aplicada a materiales'v'-",
electroerosion=I''', litograffas? y extracci6n de réplicas' entre otras.
Particularizando para el caso de los materiales semiconductores, inicialmente se requiere un
proceso mecánico para adaptar el especimen a las dimensiones del portamuestras del microscopio,
seguido de un pulido mecánico o químico para rebajar de forma grosera el espesor de la muestra. Por
último, se lleva a cabo el adelgazamiento final hasta obtener regiones suficientemente delgadas para
ser transparentes a los electrones.
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La optimización de este proceso de adelgazamiento ultimo'? es un requisito indispensable, dado
que una preparación defectuosa puede inducir la aparición de defectos en el material o modificar
incluso su estructura cristalina10,11. Los ataques químicos y electrolíticos 12 son eficaces y
proporcionan suficiente repetitividad en probetas metalográficas y materiales homogéneos en general.
La velocidad de ataque de cada electrolito o agente químico (generalmente expresada en ILmlh) ,
depende fuertemente de la composición del material a adelgazar por lo que la eficacia de estos
métodos rápidos se ve enormemente reducida en el caso de heteroestructuras de materiales
semiconductores, especialmente en sección transversal'P-". La desigual velocidad de ataque de las
fases constituyentes se traduce en diferencias de espesor+ que dificultan la observación de las
interficies. Para el caso particular de compuestos InxGal_xAs y InxGal_xAsyPI_y sobre InP se han
obtenido buenos resultados utilizando una solución de Br en CH30HI6, de concentración entre 0.5
y 1.5%. Sin embargo, la dificultad de controlar la cantidad de material eliminado disminuye la
repetitividad de obtención de muestras observables. Las técnicas de ultramicrotomía son aplicables
s610 a materiales dúctiles y a menudo introducen defectos en la estructura como dislocaciones,
fracturas o curvatura de las muestras. Finalmente, las técnicas litográficas suponen un largo y
especializado proceso de preparación en laboratorios muy equipados.
Romano et al.!? han descrito detalladamente un proceso rápido para la preparaci6n de
semiconductores para su observación en TEM, tanto en sección transversal como en sección planar,
basado en un pulido mecánico plano-cóncavo, seguido de un bombardeo i6nico hasta la perforación
de la muestra en la región central, siguiendo el protocolo inicialmente propuesto por Abrahams et
al. 18. De hecho, el ataque i6nico es la técnica de adelgazamiento final que se está imponiendo
también para la mayoría de materiales policristalinos, metálicos y ceramícos",
Sin embargo, la aplicación de esta metodología a estructuras crecidas sobre substratos de InP
no proporcionó los resultados esperados. Adelgazamiento desigual entre capas epitaxiadas y
substrato'", aparición de artefactos de preparación durante el ataque i6nic02° y enorme fragilidad
de las preparaciones, son algunas de las dificultades que plantea el InP para su observación en TEM.
Así, lo que en principio debía ser un protocolo rutinario de trabajo, se ha convertido de hecho, en
una parte esencial de nuestra investigación y por eso hemos considerado conveniente explicar con
cierto detalle la problemática de la preparación de muestras con InP como material substrato y las
modificaciones que hemos ido introduciendo en el proceso convencional. La optimización de todos
los parámetros, nos ha permitido obtener de una forma repetitiva, muestras de buena calidad, en las
que se visualizan claramente las heteroestructuras epitaxiadas y cuyas interficies son perfectamente
aptas para la formación de imágenes de alta resolución.
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2.2 PREPARACIÓN DE MUESTRAS EN SECCIÓN TRANSVERSAL
La observaci6n de las estructuras en secci6n transversal (XTEM) permite el estudio de la
abrupticidad y rugosidad de las interficies y la determinaci6n precisa de los espesores de las capas
epitaxiadas. La posibilidad de realizar un corte de la muestra en cualquier orientaci6n, permite además
el análisis de las interficies en cualquier direcci6n perpendicular a la de crecimiento. La principal
desventaja es la escasa zona observable (comparativamente a las visiones en secci6n planar), problema
que se acentúa en las imágenes de alta resoluci6n, con lo que se puede llegar a plantear si la zona
estudiada es representativa o no del total de la muestra. Además, la interpretaci6n de los resultados
de XTEM, depende fuertemente del espesor de la regi6n examinada tras la preparaci6n de la lámina
delgada para TEM, raz6n por la cual, la observaci6n en secci6n transversal no es muy apropiada para










l 30 urn a=15-��I o
FIG. 2.1. Método depreparación demuestraspor sección transversal: a) corte, b) uniónpor la cara activa,
e) corte transversal, d) pulido plano, e) pulido cóncavo y j) bombardeo iónico.
2.2.1 PULIDO MECÁNICO
El esquema de la figura 2.1 resume el proceso mecánico de preparaci6n para observaci6n en
secci6n transversal, de una muestra cualquiera, consistente en una estructura (cara activa) crecida
sobre un substrato. Las variaciones posibles sobre este método son tantas como autores ya que,
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normalmente, cada usuario desarrolla sus trucos y diseña sus propios utensilios para facilitar la tarea
de preparacion-'. A continuaci6n describiremos brevemente el método propuesto por Romano et
al.l7•
i) Partiendo de la oblea, se cortan dos láminas, de 2.5 mm de anchura, por
8mm de largo aproximadamente (Fig. 2.1a). Estas láminas se pegan por la cara
activa y se dejan secar hasta la consolidaci6n de la cola (Fig. 2.1b). Con una
sierra de disco diamantado, lubrificada con aceite, se realizan cortes
transversales obteniendo muestras de 350 ILm de espesor, de 2.5 mm de largo
y de anchura igual al doble del espesor de la oblea (Fig. 2.1c). Si ésta es muy
delgada, conviene utilizar cuatro láminas para dar más consistencia a la
muestra. Una alternativa sería cortar directamente a partir de la oblea inicial,
pequeñas tiras de 2.5 mm de largo por 500 ILm de ancho y pegarlas por la cara
activa. Así, se aprovecha mucho mejor el material y se obtienen especímenes
de forma directa sin necesidad de segundos cortes. El principal inconveniente
es la extraordinaria fragilidad del InP, que dificulta el manejo de porciones tan
menudas.
ii) La muestra es sometida a un pulido plano por ambas caras, rebajando el
grosor de 5 en 5 ILm, sobre papel abrasivo de carburo de silicio de tamaño de
grano de 40, 15 Y 5 ILm sucesivamente, lubrificado con agua, hasta dejar un
espesor de 70 ILm (Fig. 2.1d).
iii) Se finaliza con un pulido cóncavo sobre una cara para obtener una regi6n
central de 30 ILm (Fig. 2.1e). Este pulido se realiza con pasta de diamante de
tamaño de grano entre 1 ILm y 0.25 ILm, acabando con un pulido fino, con
alúmina de grano 0.05 ILm. Por último, se monta la muestra sobre una anilla
de cobre utilizando laca de plata o pegamento, y se somete a bombardeo i6nico
(Fig. 2.1t).
2.2.2 ADELGAZAMIENTO JÓNICO
Esencialmente, consiste en bombardear las dos caras de la muestra con haces de iones,
frecuentemente Ar+ 1,2. Nosotros hemos utilizado el equipo Duo Mili 600DIF de GATAN. Las
variables que intervienen en el proceso son la intensidad del haz i6nico O), el voltaje de aceleraci6n
(V) y el ángulo (a) de incidencia de los haces sobre el especimen. Este último parámetro juega un
papel muy importante en la velocidad de ataque de los materiales 14,15,22. Para la mayoría de
materiales semiconductores, las condiciones 6ptimas suelen ser valores pr6ximos a 1= 0.6 mA, V=5-
6 kV Y a=15°.
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La muestra mantiene un movimiento rotatorio durante el ataque, el cual se interrumpe de forma
automática cuando la luz proveniente de una fuente láser situada en la parte superior, atraviesa la
muestra e incide sobre una fotorresistencia colocada debajo del soporte". Cuando la diferencia de
potencial inducida en la resistencia alcanza un valor de 200 mV, se desconecta la fuente de
alimentaci6n de alto voltaje y se interrumpen el flujo de gas y los relojes de control. La sensibilidad
de la fotorresistencia a la luz puede ser ajustada para detectar la perforaci6n en funci6n del tamaño
deseado. Muchos materiales se convierten en semitransparentes a espesores muy pequeños (Si, GaAs,
lnAlAs), con lo cual la lectura de voltaje puede alcanzar los 200 mV antes de formarse un agujero,
incluso trabajando con la mínima sensibilidad. El uso de cristales coloreados como filtros, permite
el control automático incluso en estos casos especiales.
FIG. 2.2. El ataque iánico con Ar+, a 1=0.6 mA, V=5 kV
y 01=15° produce un adelgazamiento desigual entre capa y
substrato.
FIG. 2.3. Imagen en modo de baja magnificacián. El
substrato se ataca de forma preferencial mientras que
permanece unpuente demasiado gruesoformadopor la cola
y las capas epitaxiadas, que se deforma en espiral durante
la observación.
La duraci6n del ataque i6nico hasta la perforaci6n depende obviamente del grosor inicial de la
muestra y de los valores seleccionados para las variables. En general, las muestras resultan de mejor
calidad para la observaci6n cuanto menores han sido los tiempos de ataque (unas pocas horas). Esto
se consigue apurando el pulido mecánico hasta espesores de 30 /-Lm o menos, y no extremando las
condiciones (es decir, empleando valores altos de voltaje e intensidad), dado que un bombardeo muy
intenso introduce artefactos de preparaci6n24,25,26 como son la amorfización de las superficies
libres y la interdifusiorf? de los materiales que constituyen las estructuras, cuyos efectos en las
imágenes de microscopía electr6nica pueden inducir a interpretaciones erroneas'",
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2.2.3 PROBLEMÁTICA ESPECÍFICA DE LAS ESTRUCTURAS CRECIDAS SOBRE
SUBSTRATOS DE InP
Las muestras de InP que fueron preparadas según el proceso mecánico de pulido plano-cóncavo
comentado anteriormente, y con valores 1=0.6 mA, V=5-6 kV y a=15°, para el ataque iónico,
presentaban el aspecto mostrado en la figura 2.2: un hilo central de cola con la capa aún demasiado
gruesa para la observaci6n, y un substrato de InP atacado mucho más rápidamente. Continuando el
ataque i6nico hasta la fragmentación de este puente, se conseguía adelgazar algo más la estructura y
visualizar los diferentes materiales que formaban la capa. Sin embargo la muestra resultaba
enormemente frágil y, frecuentemente, se curvaba en espiral bajo el haz electr6nico (Fig. 2.3)
imposibilitando cualquier observaci6n. Por otro lado, el ataque i6nico provocaba la nucleaci6n de islas
de In en el substrato-" (Fig. 2.4) Y aglomeraciones de las mismas preferentemente en la región de la
interficie, por evaporaci6n del P. Las experiencias iniciales de la investigaci6n, han ido pues
encaminadas a superar estos dos problemas principales: formaci6n de islas de In y adelgazamiento
desigual.
a) Formación de islas de In
a.l. RefrigeraciónporNitrógeno líquido: la primera causa de segregaci6n de In en el substrato
es el calentamiento progresivo de la muestra durante el ataque i6nica29, que favorece la
volatilizacion del f6sforo. Para evitarlo, utilizamos un equipo de bombardeo, dotado de soportes
especiales, buenos conductores térmicos, para mantener el especimen refrigerado con nitrógeno
líquido. Así, aunque el ataque sobre el fósforo continúa siendo más efectivo que sobre el In, la baja
temperatura disminuye la movilidad del In sobrante dificultando la difusi6n y por consiguiente
impidiendo la nucleaci6n de islas.
La calidad del substrato mejoró sensiblemente, aunque no se evitó la aparición de las islas de
In de forma completa ni repetitiva, si se mantenía el ataque a V=5 kV y 1=0.5 mA. Cullis et al.20
habían mostrado ya la eficiencia de un buen sistema de refrigeración para el adelgazamiento de InP
y otros compuestos III-V y II-IV, incluso a voltajes relativamente elevados (6 kV) pero con
intensidades muy bajas. Sus experiencias sobre láminas en visión planar muestran mejoras mucho más
evidentes que las obtenidas en nuestro propio caso, esencialmente por dos motivos: el primero, la
utilización de una intensidad muy baja, tan sólo 20 JLA, valor que no podemos usar en nuestro equipo
sin perder la estabilidad del haz de iones; en segundo lugar, el tiempo de ataque es menor para una
muestra en visión planar que el requerido para el adelgazamiento de una sección transversal.
a.2. Bombardeo con r . Recientemente", el uso de otros elementos como 1230, all, Nl2,
y Xe
+ 32, en lugar del tradicional Ar+, o combinaciones de estas especies está proporcionando
resultados muy satisfactorios, evitando la aparición de artefactos de preparación y disminuyendo la
región de amorfización por bombardeo, debido a la menor capacidad de penetraci6n de estos iones
más pesados. Además, la utilizaci6n de especies químicamente activas, da lugar a la formación de una
capa amorfa (nitruros, óxidos, ... ), de menor velocidad de ataque, favoreciendo la homogeneizaci6n
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FIG. 2.4. Nucleaoián de islas de In en el substrato de InP
por volatilización del fósforo durante el ataque iánico con
Ar+ a temperatura ambiente.
FIG. 2.5. Substrato de InP atacado con Ar+ a 3 kV Y 0.4
mA de intensidad total, con refrigeración por nitrógeno
liquido. No se observan artefactos de preparación.
del bombardeo. En particular, el 1+ está especialmente indicado para evitar la formaci6n de islas en
los compuestos de InP. Una atmósfera rica en iodo, combina con el In sobrante tras la volatilización
del P formando ioduros, también volátiles, que eliminan el exceso de In de la superficie atacada".
Hemos ensayado también esta especie en nuestras muestras en sección transversal, encontrando las
siguientes dificultades:
* En nuestro equipo, el gas 1 se obtiene por sublimaci6n directa de cristales de
iodo s6lid023• El proceso de sublimación depende de la superficie libre de los
cristales y ésta a su vez de las condiciones ambientales ·de humedad y
temperatura. Si no se trabaja en un ambiente seco ni se dispone de un polvo de
iodo extremadamente fino, lo cual supone una preparación previa en mortero,
resulta muy difícil regular y mantener con precisión la intensidad de los haces
que bombardean la muestra. Esto va esencialmente en detrimento de la
repetitividad del proceso.
* La utilizaci6n de iones más pesados conlleva, en nuestro caso, la aparici6n de
concavidades en la superficie del material.
* El bombardeo con iodo resulta ineficaz para evitar el adelgazamiento desigual
entre multicapas epitaxiadas y substrato, y no siempre impide la segregación de
In.
* La utilización de materiales tan corrosivos para el bombardeo, impone un
mantenimiento riguroso del equipo y aumenta la frecuencia de limpieza del
aparato, de cara a mantener la repetitividad del proceso (tiempos de ataque,
efectividad de los cañones ... ). Para evitar el desgaste excesivo del sistema por
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el uso de 1+, se puede iniciar el bombardeo con Ar+ y finalizar el ataque con
unos minutos de 1+ 30. Sin embargo, aun así no asegura de forma sistemática
la desaparici6n de las islas de In. Recientemente, también otros autores han
mostrado las claras desventajas y pocos beneficios de la utilizaci6n de 1+ para
el bombardeo i6nic033,34.
Teniendo en cuenta todos estos puntos, preferimos configurar una combinaci6n 6ptima de
parámetros para obtener una muestra delgada y libre de artefactos de preparaci6n, utilizando
simplemente Ar+. Manteniendo la muestra refrigerada con Nitr6geno líquido y realizando el ataque
a voltaje bajo, 3 kV Y una intensidad 0.2 mA por cañ6n, obtuvimos muestras con un substrato de muy
buena calidad, tal como se muestra en la figura 2.5.
Las condiciones anteriores no eliminaban en absoluto el problema de inhomogeneidad en el
ataque. Una posible causa podría ser la baja efectividad de adelgazamiento para materiales amorfos,
como lo es la cola que se utiliza para la uni6n. Así, este ritmo más lento de adelgazamiento podría
originar la aparici6n de relieves que enmascararían las regiones pr6ximas a la cola. De hecho, varios
trabajos han mostrado que la selecci6n del pegamento más adecuado en cada caso, constituye una
garantía para obtener un resultado final 6ptim03s,36. Nosotros hemos utilizado varios de ellos
(Araldit rápido, Araldit lento, M-Bond 610), de características como viscosidad y modo de
polimeraci6n muy diferentes, y en todos los
casos se ha mantenido la inhomogeneidad de
ataque entre capa y substrato. Hemos
concluido pues, que ello es debido a la
velocidad de adelgazamiento desigual entre los
materiales que componen la heteroestructura.
Varios autores han desarrollado sus propios
métodos para homogeneizar el ataque, como
por ejemplo modificar las direcciones de
bombardeo'" o utilizar máscaras sobre las
zonas de ataque preferencíal'". Para




b.l. Bombardeo Estático: Dado que el
adelgazamiento se producía siempre de forma
preferencial sobre el substrato, permaneciendo
las regiones a ambos lados de la línea de cola
demasiado gruesas, (Fig. 2.2), el primer intento consisti6 en finalizar el adelgazamiento con unos
minutos de bombardeo sobre la muestra sin rotaci6n, con los haces dirigidos perpendicularmente a
la línea de la cola con el objeto de que el ataque fuera más intenso en esta zona. El resultado fue una
estructura acicular con nucleaci6n de islas de In, tal como puede observarse en la figura 2.6. que
FIG. 2.6. Estructura acicular en el InP con nuc/eación de
islas de In, tras un ataque iónico con Ar+ a 3 kVy 0.4 !nA,
sin rotación de la muestra.
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imposibilitaba cualquier observación. Varios autores han asociado la aparición de una topografía tan
particular, al efecto de apantallamiento del material redepositado sobre la muestra durante el
bombardeo sin rotacíorr".
b.2. Velocidad de rotación controlada según sector: Consiste en utilizar durante el bombardeo
dos velocidades de rotación diferentes, 2 rpm y 10 rpm, según el sector circular que esté atravesando
la muestra. Este accesorio del equipo abre un amplio abanico de posibilidades de ataque en función
de la selección de un sector simple o doble, de la orientación de estos sectores respecto de la línea
de la cola, de las velocidades de rotación seleccionadas para cada uno de ellos e incluso de si es uno
o dos el número de cañones en funcionamiento. La combinación más adecuada dependerá de la causa
real de la inhomogeneidad. Algunos de los ensayos que realizamos fueron:
* Un primer intento para adelgazar la región a ambos lados de la cola, consiste
en rotar la muestra a una velocidad de 2 rpm cuando la línea de cola atraviesa
un doble sector de 600, cuya bisectriz coincide con la dirección del haz de
iones, y rotar a 10 rpm cuando la línea de unión atraviesa los otros dos sectores
de 1500• Nuestro objetivo era disminuir el tiempo durante el cual el InP
permanecía expuesto directamente al haz de Ar", La principal ventaja de esta
configuración fue reducir los tiempos finales de ataque y evitar también la
formación de islas de In, pero el substrato continuaba siendo atacado de forma
preferencial en la región cercana a la interficie con la capa epitaxiada. De
hecho, no s610 permanecía el puente de cola y capa sino que se favorecía aún
más su curvatura incluso antes de la observación, debido al bombardeo intenso
en la dirección de la cola.
PIG. 2.7. Rotación selectiva según sector. a) Rotación a 2 rpm, cuando la normal a la línea de la cola por
el costado 1 atraviesa un sector entre -20° y +20° respecto al haz de iones. b) Rotación a 10 rpm cuando
la perpendicular a la cola por el costado 1 está fuera del sector de 40° definido.
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FIG. 2.8. Efecto del bombardeo iónico sobre una sola cara
de la muestra, con rotación selectiva según sector. a)
Primeros instantes del bombardeo: las capas a ambos lados
de la cola se atacan más lentamente que el substrato. b) El
substrato 1 sufre un ataque fuerte porque gira lentamente
cuando pasa frente al haz directo; el substrato 2 se ve
apantallado por la capa 2. e) El costado 1 queda
deteriorado porque sufre un bombardeo muy intenso; el




* Una segunda posibilidad, es seleccionar un doble sector de 60°, pero girar a
velocidad lenta (2 rpm), cuando la perpendicular a la línea de la cola está en
este sector, con el fin de evitar el bombardeo en la direcci6n paralela al plano
de crecimiento, que acentúa las diferencias de velocidad de ataque entre los
distintos materiales!", Sin embargo, se mantuvo la inhomogeneidad del ataque
entre capa y substrato.
* Finalmente se ensay6 un ataque selectivo con un único cañ6n y con rotaci6n
lenta en un sector simple de 40°. Para ello se bombardeó la muestra solamente
por la cara superior, protegiendo la inferior con un cristal. La figura 2.7
muestra esta modalidad de bombardeo: se define el sector de 40° con la
bisectriz paralela al haz de Ar"; la muestra gira a 2 rpm cuando la normal a
la cola por el costado 1 de la muestra atraviesa dicho sector, es decir en las
posiciones de la figura 2.7a; la velocidad de rotaci6n es de 10 rpm cuando la
normal a la línea de cola (siempre por el lado 1) atraviesa los restantes 320°
(Fig. 2.7b). Tras unos minutos de bombardeo, tanto a velocidad de rotaci6n
constante corno a velocidad lenta en el sector de 40°, el aspecto del especimen
es esquemáticamente el de la figura 2.8a: el substrato de InP se ve atacado más
rápidamente que las capas epitaxiadas. Si el bombardeo tiene lugar siempre a
velocidad constante, este adelgazamiento preferencial del InP da lugar a la
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estructura de la figura 2.2. Sin embargo, la modalidad de ataque diseñada
produce un adelgazamiento selectivo tal como se muestra en la figura 2.8.
Tanto el substrato como la capa del costado 1 se ven atacados muy
intensamente (Fig. 2.8b), porque el giro es más lento justo cuando se
encuentran frente al haz directo (Fig. 2.7a). Así, el costado 1 resulta muy
deteriorado por el bombardeo, y por lo tanto no es observable (Fig. 2.8c). La
capa del costado 2, también se ve expuesta directamente al haz durante el tramo
de rotación lenta, pero a la vez, actúa de máscara sobre el InP de ese mismo
lado (Fig. 2.8b), con lo que el ataque resulta más homogéneo para ambos
materiales. Con este método se consigue tener la capa epitaxiada más delgada,
de forma que, al menos la interficie entre capa y substrato si es observable
(Fig. 2.8c). Sin embargo, la capa resulta todavía demasiado gruesa para
visualizar las heteroestructuras localizadas en las regiones más superiores de la
epitaxia.
2.2.4 OPTIMIZACIÓN DEL MÉTODO DE PREPARACIÓN EN SECCIÓN TRANSVERSAL
La lista de combinaciones posibles entre sectores de rotación, ángulos de incidencia, voltaje e
intensidad son prácticamente ilimitadas. Ensayos en los rangos 1=0.2-0.5 mA por cañón, V=2-6 kV,
a= 10°-20° condujeron exactamente a las mismas condiciones de inhomogeneidad de ataque, además
de otros artefactos para los casos de intensidad y voltaje altos. Nos pareci6 que la única causa posible
debía buscarse en la propia geometría de la muestra y la mejor manera de cambiarla era eliminando
el pulido cóncavo. Yao et al38. utilizan también un pulido plano para la preparación de multicapas de
InGaAs/GaAs, pero proponen un método complicado de enmascaramiento de la muestra durante el
bombardeo iónico, llevado a cabo sin rotación y solamente por un costado del especimen.
Nosotros optamos por un pulido plano por ambas caras hasta dejar la muestra con 20 ¡Lm de
espesor aproximadamente, acabando con un pulido sobre paño utilizando suspensión de alúmina de
grano 0.3 ¡Lm, hasta obtener unas superficies planoparalelas perfectamente especulares. El principal
inconveniente es la dificultad que supone manipular una muestra de InP de dimensiones tan pequeñas.
Efectuando el bomabardeo con doble cañón, a=12.5°, 1=0.4 mA Y V=3 kV, el adelgazamiento
tenía lugar de forma preferencial sobre la línea de la cola y en la región superior de la capa epitaxiada
Gusto lo contrario de lo que ocurría tras un pulido cóncavo), favoreciendo la observación de las
heteroestructuras, mientras el substrato se adelgazaba homogéneamente y sin volatilización del
fósforo,
La única explicación plausible para un comportamiento tan distinto entre muestras con pulido




FIG. 2.9. Muestra preparada mediante pulido mecánico
plano-cóncavo. La región de la cola sufre un desvaste
menos eficaz que las zonas laterales. La elevación apantalla
las capas epitaxiadas durante el bombardeo.
Un análisis al microscopio óptico y al
microscopio electr6nico de barrido (SEM),
revela que la regi6n comprendida a ambos
lados de la cola es muy diferente tras uno u
otro proceso. Tras el pulido c6ncavo, la línea
de cola presenta un espesor ligeramente
mayor que el resto de la muestra (Fig. 2.9).
Esto indica un desvaste menos eficaz justo en
el. punto de contacto entre la muestra y la
rueda desvastadora probablemente debido al
gripaje del abrasivo en la zona de la cola.
Cuando después se realiza el ataque i6nico, la
elevaci6n actúa como máscara en las zonas
contiguas, disminuyendo la eficacia del
ataque, ya de por sí menor que para el InP.
FlG. 2.10. Imagen transversal de la unión de las láminas
de semiconductor tras el pulido plano. La depresión en la
zona centralfavorece el ataque de las capas igualando las
velocidades de ataque durante el bombardeo iánico.
FIG. 2.11. Variación del ángulo de incidencia de los haces
iónicos al cambiar la orientación de la superficie de la
muestra. Las diferencias de a implican variaciones en la
velocidad de ataque.
Durante un pulido exclusivamente plano, se produce un efecto de redondea-miento de los bordes
de la muestra. Generalmente esto se evita colocando trozos de oblea alrededor durante el pulido (tal
como propone Yao et. al38). Nosotros hemos preferido preparar la muestra cortando 4 láminas, las
más externas de las cuales sirven además como soporte para aumentar la consistencia del especimen.
Sin embargo, hemos observado que el efecto de redondeamiento se produce también en la regi6n del
entorno de la cola (Fig. 2.10). La ligera pendiente del material conlleva una variaci6n del ángulo de
incidencia de los haces (Fig. 2.11) que resulta suficiente para modificar la velocidad de ataque!", y
favorecer así el adelgazamiento de la estructura. Este método de pulido plano ha proporcionado
también resultados excelentes para la observaci6n de capas gruesas (10-15 #Lm de espesor) de
polisilicio''", De hecho, la superficie total observable en muestras de Si preparadas siguiendo estas
pautas alcanza un valor pr6ximo a 2 mm", es decir, prácticamente toda la superficie expuesta a
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bombardeo y limitada únicamente por las dimensiones del agujero de la rejilla de Cu (normalmente
de 2xl mm para muestras en XTEM).
En resumen, tras numerosos ensayos, concluimos que las condiciones 6ptimas para la
observaci6n en secci6n transversal de heteraestructuras crecidas sobre substratos de InP son las
siguientes:
* Pulido plano por ambas caras hasta obtener superficies especulares y un grosor
de muestra entre 20 y 30 p.m.
* Ataque i6nico con doble cañ6n, una intensidad total de Ar+ de 0.4 mA (o
menor) y voltaje de 3 kV, con un ángulo de incidencia de 12.5°. Si además se
utiliza velocidad de rotaci6n lenta en un sector circular de 40°, se disminuyen
los tiempos de ataque. La duraci6n del bombardeo es típicamente de = 8-10
horas.
* Se finaliza el ataque bombardeando durante 5 6 10 minutos a baja intensidad
y voltaje, con incidencia del haz a 10°, para eliminar artefactos.
Una complicaci6n adicional en la preparaci6n de muestras en secci6n transversal es la
localizaci6n precisa de los distintos dispositivos distribuidos en una oblea. Para configuraciones
realizadas sobre substratos como por ejemplo el Si, la preparaci6n de estructuras localizadas es ya casi
una práctica rutinaria40,41,42. Sin embargo, tras todo lo expuesto hasta ahora, resulta obvio que
la observaci6n de zonas concretas sobre sustratos de InP es mucho más problemática. Aplicando este
método de pulido plano, hemos obtenido muy buenos resultados en la preparaci6n de heteroestructuras
InGaAs/InAIAs sobre substratos de InP litografiados, permitiendo el análisis de los defectos en el
borde de las ventanas abiertas en el substrato".
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2.3 PREPARACIÓN DE MUESTRAS EN SECCIÓN PLANAR
La preparación de muestras en sección planar nos permite observar las capas según el eje de
la zona (100), es decir, según la dirección de crecimiento de la capa epitaxiada. Este modo de
observación es el más adecuado para realizar mediciones de densidad de defectos en las capas. Aparte
del proceso que describiremos en el siguiente apartado, los métodos de adelgazamiento químico
pueden dar muy buenos resultados debido a la homogeneidad de la muestra44,45,46,47. Aunque
no es muy apropiado para el análisis de interficies entre dos materiales, veremos que un control
riguroso del tiempo de bombardeo i6nico permite visualizar regiones muy concretas de la muestra,
e incluso localizar las interficies con precisión.
2.3.1 PULIDO MECÁNICO
En este caso, un pulido plano-paralelo por ambas caras no presenta ninguna ventaja sobre el
pulido cóncavo por dos motivos. El primero, es que el pulido cóncavo mantiene una zona gruesa
alrededor de la región central más delgada, que facilita el manejo de las muestras. El segundo, es que
tras el ataque ionice, las muestras con pulido plano exclusivamente, sufren muy frecuentemente
escisiones a lo largo de las direcciones [011], provocando la curvatura de las superficies más
delgadas. Durante la observación ésto se traduce en la aparici6n de contornos de curvatura" en la
imagen, que pueden inducir a error en las interpretaciones.
El método utilizado es básicamente el mismo propuesto por Romano et alY La figura 2.12
muestra esquemáticamente el proceso a seguir.
i) A partir de la oblea, se obtienen porciones de 2x2 mm de lado, o bien discos
de 3 mm de diámetro (Fig. 2.12a).
ii) Se rebaja el substrato sobre papel abrasivo de carburo de silicio de 40 fJ-m
de grano hasta un espesor de 60 ¡Lm (Fig. 2.12c).
iii) Se realiza un pulido cóncavo utilizando como abrasivo pasta de diamante de
0.25 ¡Lm de grano hasta dejar un espesor final en la parte central de 30 fJ-m
como máximo (Fig. 2.12d). Se finaliza con un pulido con alúmina de grano 0.3
¡Lm para obtener una superficie especular. Finalmente se monta sobre una anilla
de cobre con una perforación central de 1500 ¡Lm de diámetro.
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2.3.2 ADELGAZAMIENTO IÓNICO
En este caso, el ataque se realiza de forma unilateral, con rotaci6n de la muestra, manteniendo
la cara activa oculta y protegida por un cristal, para evitar el redep6sito del material arrancado. Dado
que la homogeneidad de las muestras preparadas en secci6n planar implica tiempos de ataque
normalmente menores que para las de secci6n transversal, una correcta refrigeraci6n con nitr6geno
líquido durante el bombardeo, es suficiente para evitar la formaci6n de islas de In y otros artefactos
en el substrato, siempre que las condiciones de ataque sean moderadas. En general, se ha utilizado
un voltaje de 4kV y una intensidad de O.2mA (un solo cañón), con un ángulo de incidencia de 15°











FIG. 2.12. Método depreparaciónpara observación en secciónplanar, mediantepulidoplano-cóncavo (c-d)
y adelgazamiento final por bombardeo iónico (e).
.
La localizaci6n de las interficies en visi6n planar es relativamente complicada. Algunos autores
sugieren un ataque previo por la cara activa con la muestra descentrada, finalizando el ataque por el
substrato, para poner así de manifiesto las diferentes capas de la estructura". Otros autores han
desarrollado un proceso de ataque fotoquímico que, simultaneado con el análisis del espectro de
fotoluminiscencia del material, permite la localizaci6n exacta de las ínterñcíes'". Mediante la
preparaci6n convencional!", podremos visualizar o no la interficie con el InP, según el grosor t, de
la capa epitaxiada (dependiendo de las condiciones de trabajo del microscopio).
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En nuestro caso, trabajando con un voltaje de aceleraci6n de 200kV hemos encontrado:
* t> 3000 Á: las zonas delgadas corresponden a las regiones superiores de la
capa epitaxiada con el substrato completamente atacado, mientras que la zona
que contiene la interficie es demasiado gruesa para realizar un correcto análisis
por microscopía (Fig. 2.13b-l).
* t< 3000 Á: bombardeando s610 por el lado del substrato se obtiene una muestra
con la zona central suficientemente delgada para permitir la observaci6n incluso
en la regi6n de la interficie entre InP y capa (Fig. 2.13b-2)
Para capas relativamente gruesas, se requiere pues, un ataque previo sobre la cara activa
durante un cierto tiempo, que dependerá de la distancia a la interficie de la zona que se quiera
observar (Fig. 2.13c-l). Con las anteriores condiciones de intensidad y voltaje, y con un ángulo de
incidencia de 10° para aumentar la extensi6n observable, se tiene una velocidad de ataque aproximada
de 0.05 Jlm/min. El adelgazamiento se finaliza por el substrato (Fig. 12c-2). Este control preciso
permite analizar las zonas más superiores de las estructuras, luego, observar las regiones intermedias,
y finalmente visualizar justo la regi6n de la interficie, todo ello teniendo un espesor de lámina
prácticamente constante, con lo cual podemos asegurar que los detalles observados son intrínsecos de





















Zona observable Zona observable
FIG. 2.13. Localización de interficies en sección planar. a) Ampliación de la región central de la muestra
tras elpulido cóncavo. bl) Perforación de una muestra con una capa de espesor relativamente alto « 3000
,4); la región de la interficie queda fuera de la zona observable. b2) Si la capa es delgada «3000,4), la
interficie es directamente observable tras el ataque iónico. el) Ataque previopor la cara activa durante unos
minutos. e2) Finalización del ataquepor elsubstrato, quedandoahora la interficie dentrode la zona observable.
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2.4 MÉTODO DE ESCISIÓN
Un método rápido para obtener informaci6n sobre la configuraci6n de las muestras es el método
de escisi6n o "cleavage'P". Las estructuras fcc son fácilmente escindibles por las direcciones (011),
presentando un ángulo de 90° que permite realizar observaciones en las direcciones [010] y [001].
La regi6n pr6xima a la arista de escisi6n es suficientemente delgada para ser observada por TEM,
incluso en alta resolucíorr". Además facilita rápidamente informaci6n sobre el estado de las
interficies, y permite el análisis composicionaI de las muIticapas de la estructura52,53,54, a partir
de las franjas de interferencia que aparecen en la imagen del borde en condiciones de observaci6n de
campo ctaro". La observaci6n en condici6n de dos haces55 muestra también claramente la existencia










FIG. 2.14. Método depreparación demuestraspor escisión. a) Pulido del substrato, b) escisión de la oblea
en fragmentos. Montaje sobre anilla de Cu para portamuestras con giro restringido e), y amplio ángulo de
giro d).
El proceso de preparaci6n es el siguiente (Fig. 2.14):
i) Inicialmente se pule la muestra por el substrato hasta dejar unas 40
J-Lm de grosor (Fig. 2.14a).
ii) Con un lápiz de punta diamantada, se realizan unas pequeñas
muescas cada mm aproximadamente sobre la cara activa. Se gira la
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muestra y se coloca sobre una base blanda. Una ligera presi6n sobre
la muestra en la cara del substrato provoca una primera escisi6n de la
misma en láminas (Fig. 2.14b).
iii) Sobre cada una de estas láminas se trazan nuevamente pequeñas
muescas transversales (siempre por la cara activa), y presionando de
nuevo por la cara del substrato se obtenienen pequeños fragmentos
(Fig. 2. 14c) que habrán de ser montados sobre una anilla de cobre en
la orientaci6n adecuada (Fig. 2. 14d), dependiendo de las posibilidades
de giro del portamuestras del microscopio.
Las figuras 2.15a y 2.15b son ejemplos de imágenes obtenidas en campo claro y alta resoluci6n
respectivamente, de una muestra preparada por escisi6n. La ventaja principal de este método de
preparaci6n, además de la rapidez, es que se lleva a cabo con una mínima acci6n sobre la muestra,
por lo que ésta no se ve sometida a elevaciones térmicas, no se introducen dislocaciones o artefactos
de preparaci6n en la misma, ni se favorece la contaminaci6n por el uso de ceras o disolventes. Sin
embargo, presenta el inconveniente de que el montaje de los fragmentos clivados sobre la anilla de
cobre, no es tarea fácil, y que las muestras se degradan por oxidaci6n muy rápidamente una vez
preparadas. Por otro lado, las escisiones deben ser perfectas para obtener zonas suficientemente
delgadas, y aun siendo el corte perfectamente limpio, la regi6n observable es mínima. Recientemente,
McCaffrey56 ha propuesto un método de escisi6n a menor ángulo, que aumenta considerablemente
la extensi6n de la regi6n observable.
FIG. 2.150. Ejemplos de imágenes TEM de muestras
preparadas por el método de escisión. Imagen en campo
claro de una capa de InAlAs sobre InP.
FIG. 2.15b. Imagen de alta resolución de una capa de
InGaAs crecida sobre InP.
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2.5 CONCLUSIONES
En esta secci6n hemos detallado los métodos de preparaci6n de muestras empleados en nuestro
trabajo de investigaci6n. Asimismo, hemos descrito la problemática que presenta el InP como material
substrato de cara a la preparaci6n para TEM. En este sentido, nuestro principal aporte ha sido
optimizar las condiciones de ataque i6nico para adelgazar las muestras de forma homogénea y sin
artefactos de preparaci6n. Hemos puesto específicamente de manifiesto la conveniencia del pulido
plano del especimen, frente al convencional pulido c6ncavo. En cuanto a la preparaci6n en secci6n
planar, hemos mostrado que un control de los tiempos de ataque permite la localizaci6n precisa de
las regiones que se pretende observar. Finalmente hemos visto que una combinaci6n adecuada de
todos los parámetros que intervienen en el proceso, conduce a la obtenci6n de muestras de buena
calidad para la observaci6n, de una forma sencilla y sin complicados procesos de enmascaramiento
ni ataques químicos selectivos y, lo que es más importante, de forma repetitiva y sin necesidad de
iones pesados y reactivos para el bombardeo i6nico.
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OPTIMIZACIÓN DE LA EPITAXIA DE CAPAS TAMPÓN
DE I"o.s2AIo.48As SOBRE UN SUBSTRATO (100) de InP
3.1 EPITAXIA POR HACES MOLECULARES (MBE)
Todas las estructuras analizadas en la presente investigaci6n, han sido crecidas mediante
Epitaxia por Haces Moleculares (MBE). La principal ventaja de esta técnica frente a LPE o VPE1,
radica en la posibilidad de realizar un control preciso del espesor de la capa debido a la limitaci6n
de la velocidad de crecímíento", Las fuentes de los elementos m y V, son células s6lidas cuya
temperatura Ti determina el valor de los flujos de emisi6n (representados por las presiones parciales
Pi de cada componente), y por tanto el ritmo de crecimiento.
Dado que en las condiciones usuales de la epitaxia, el coeficiente de incorporaci6n de los
átomos del grupo III es prácticamente la unidad, las variaciones de composici6n del compuesto
ternario se controlan mediante la regulaci6n del flujo de los elementos de este grupo, generalmente
en una atm6sfera de sobrepresi6n del elemento del grupo V 3. Por otro lado, la detenci6n de la
emisi6n de un cierto elemento, simplemente por obturaci6n de la ventana de su correspondiente
célula, facilita la obtenci6n de interficies mucho más abruptas, la segunda gran ventaja de este método
de epitaxia. Por último, la configuraci6n de la cámara del sistema MBE permite la incorporaci6n de
- 55 -
Capitulo 111
técnicas de análisis superficial "in situ", como por ejemplo RHEED ("High Energy Electron
Diffraction"), MBRS ("Modulated Beam Relaxation Spectroscopy"), RDS ("Reflectance Difference
Spectroscopy") o SPA ("Surface Photo-Absorbtion"), que posibilitan un seguimiento riguroso, tanto
de la composici6n química como de la morfología de la superficie de crecimiento",
En los últimos años, el desarrollo de la técnica MBE ha ido encaminado a mejorar el control
de los flujos de emisiórr', y consecuentemente, a un mayor rigor en la determinaci6n de las
composiciones de los materiales. Ello ha conducido también, a una medida más precisa de las
concentraciones de dopantes provenientes de células adicionales de evaporaci6n, que constituía una
de las limitaciones más serias del sistema. La reducci6n de los tiempos de transici6n durante las
modificaciones del fluj06,7, ha permitido el crecimiento de capas mucho más delgadas y por lo tanto,
el diseño de heteroestructuras más complejas, a la vez que se ha mejorado la abrupticidad de las
interficies y en consecuencia el confinamiento de portadores. Otro problema frecuente en el
crecimiento por MBE de compuestos de Ga, es la alta densidad de defectos ovales, debido a la
facilidad de este elemento para formar agregados a partir de impurezas de oxido", Este problema se
ha eliminado sometiendo el horno convencional de BN de la fuente de Ga, a un tratamiento térmico
con Al, formándose un recubrimiento de AlN que resulta muy efectivo para retener el 6xido de Ga
dentro del horn09,1O. Otra de las innovaciones más interesantes, es la utilizaci6n de haces de iones
focalizados para realizar un ataque selectivo del substrato. El crecimiento de heteroestructuras tiene
lugar así, sobre ventanas abiertas "in situ", es decir, en la misma cámara de trabajo, evitando además
impurezas residuales, gracias a las condiciones de alto vacío del sistema".
La reducci6n de la presi6n en el reactor, y la utilizaci6n de nuevas fuentes de materiales
organometálicos han dado un fuerte impulso a la investigaci6n, apareciendo técnicas de crecimiento
intermedias entre MBE y MOVPE, como CBE ("Chemical Beam Epitaxy"), GSMBE ("Gas Source
Molecular Beam Epitaxy") y MOMBE ("Metalorganic Molecular Beam Epitaxy"), aplicadas con
notable éxito a la obtenci6n de dispositivos optoelectr6nicos basados en combinaciones complejas de
materiales III-V Y II-vr". La utilizaci6n de fuentes s6lidas para los elementos del grupo V y de
organometálicos para el grupo III, en la técnica de MOMBE, evita los importantes riesgos inherentes
al uso de hídruros!'. El uso de fuentes s6lidas para los elementos de grupo III, y de AsH3 y PH3 para
los del grupo V en el crecimiento de compuestos cuaternarios de InGaAsP por GSMBE, evita la
inestabilidad en el flujo de P del sistema MBE convencional 12, 13. Con esta técnica, Lambert et
al.14 han obtenido InP con movilidades de 1.12xl<P cm2/V.s a 77 K Y una concentraci6n de
portadores de 2xl014 cm". Mediante CBE, se han crecido capas de InGaAs cuya caracterizaci6n
6ptica presenta una alta intensidad de fotoluminiscencia y un valor de FWHM de tan solo 1.2 meV.
Asimismo, se ha obtenido InP de una extraordinaria calidad, con valores de p. de 1.54xl0s cm2/V.s
a77Kll.
Recientemente, se han propuesto metodologías de trabajo alternativas (MMBE "Modulated
MBE"1S), basadas en la modulaci6n peri6dica de uno de los haces moleculares (NEMBE,
"Nucleation Enhanced MBE"16) yen la alternancia de los flujos de ambos elementos III y V (MEE,
"Migration Enhanced Epitaxy"!"), para mantener un modo de crecimiento bidimensional. Chen et
al.17 han analizado el crecimiento de estructuras de InGaAs sobre InP y GaAs mediante oscilaciones
RHEED, observando que, cuando éstas decaen (modo 3D) puede recuperarse el crecimiento 2D
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realizando la epitaxia de las últimas monocapas atómicas mediante MEE, obteniendo interfices
perfectamente planas entre los componentes. Mediante MEE-GSMBE, Takeyasu et al.18 han podido
obtener InP con buenas propiedades ópticas, a temperaturas de crecimiento de 350°, menores que las
usuales de 500°C en MBE convencional. La modulación de los haces llevada a cabo en sincronismo
con el tiempo de cobertura de una monocapa (ALMBE "Atomic layer MBE"16), induce un
crecimiento 2D a temperaturas de substrato bajas e incluso en el crecimiento de sistemas altamente
desadaptados.






FIG. 3.1. Esquema de la cámara principal de un sistema de epitaxia por haces moleculares. 1. Horno de
emisión. 2. Obturador principaL 3. Soporte rotatorio del substrato. 4. Válvula. 5. Cargador de muestras.
6. Obturadores espectficos de cada célula de emisión. 7. Control de velocidad y temperatura del substrato.
La indicación de una u otra técnica de epitaxia, es función de las características del material
y de sus específicas aplicaciones. En nuestro caso particular, la presencia de fósforo en el substrato,
exige una limitación de su temperatura máxima para evitar fenómenos de difusión de dicho elemento
y por lo tanto, resulta apropiada una técnica que permita el crecimiento a temperaturas relativamente
bajas, como es el caso del MBE. Además, para las estructuras de InxGal_xAs/II�AII_yAs con una
desadaptacion no demasiado elevada respecto del InP (valores de x e y relativamente próximos a 0.53
y 0.52 respectivamente), se prevee un modo de crecimiento bidimensional, con lo que una técnica
convencional es suficiente para la obtención de capas de calidad, sin necesidad de modulación de
haces y control de migración de las especies.
Nuestras estructuras han sido pues, obtenidas mediante crecimiento por epitaxia de haces
moleculares'", Las muestras provienen de dos laboratorios europeos UWC de Cardiff (Reino Unido)
y FORTH IESL de Iraklion, Creta (Grecia), en el marco del proyecto de investigación ESPRIT 3086.
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3.2 CARACTERIZACIÓNRHEED YRECONSTRUCCIÓN SUPERFICIAL
El sistema de análisis superficial, de difracción de electrones de alta energía (10 kV) con
incidencia rasante (l °_2°) sobre la superficie de crecimiento (RHEEDYO, acoplado a la cámara de
MBE, nos ha permitido determinar el modo de crecimiento y el estado de la superficie durante todos
los procesos de epitaxia realizados. Esta técnica de carácter no destructivo, es compatible con el













FIG. 3.2. Representación esquemática del principio de la difracción de electrones de afta energía con
incidencia rasante RHEED.
En primer lugar, permite controlar el proceso de desorbción del óxido y establecer el punto
exacto en que éste se ha eliminado completamente, cuando se pasa de una intensidad difusa en el
diagrama RHEED, característica de un material amorfo, al espectro típico de un material cristalino.
Un diagrama de RHEED obtenido a partir de una superficie plana real, consiste en una serie de barras
de fuerte intensidad orientadas en la dirección perpendicular al plano de crecimiento (Fig. 3.2). Estas
franjas intensas, cuyo espaciado es inversamente proporcional al parámetro de malla en el plano de
la superficie, corresponden a la intersección de la esfera de Ewald con la red recíproca
correspondiente a una red bidímensíonal'".
La principal ventaja de la técnica RHEED radica en su sensibilidad para la detección de la
variación de un modo de crecimiento bidimensional a otro tridimensional+, puesto que la difracción
del haz por transmisión de los electrones a través de los núcleos tridimensionales, da lugar a puntos
de difracción aislados, correspondientes a la red recíproca del volumen del material23,24. En
segundo lugar, la intensidad de las reflexiones tiene un comportamiento oscilatorio cuyo período
corresponde al tiempo de cobertura de una monocapa. El valor de este período es pues, una medida
directa de la velocidad de crecimiento de la capa. La amplitud de las oscilaciones sufre una
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amortiguaci6n a medida que la epitaxia progresa, debido a que el crecimiento no es estrictamente
bidimensional, sino que puede iniciarse una segunda monocapa antes de haber recubierto
completamente la primera, provocando una incoherencia de los haces dífractados'".
Por otro lado, los compuestos polares I1I-V presentan una gran variedad de reconstrucciones
de la superficie como mecanismo de autocompensaci6n electr6nica y minimizaci6n de la energía libre
superficial. El origen de estas reconstrucciones se encuentra en la hibridaci6n de los orbitales en Sp3
yen los valores de su energía respecto de las bandas de conducci6n y de valencia del compuestc'",
Las distintas configuraciones en que pueden organizarse los dímeros, dependen de la composici6n del
material y de la riqueza en elemento III o V de la última monocapa27,28. En combinaciones
ternarias además, la reconstrucci6n superficial puede conducir a una estructura ordenada, distinta de
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FIG. 3.3. Diagrama representativo de la reconstrucción superficial a) 2x1, b) 4x2 y e) &2 estabilizada en
In del InP, con incorporación de una primera monocapa de As.
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La modificaci6n de la periodicidad en el espacio real implica una reducci6n en el espacio
recíproco, y la aparici6n de franjas de orden fraccionario en los diagramas RHEED, correspondiente
a la superestructura de la superficie. Si además las posibles reconstrucciones están bien tipificadas y
clasificadas, se puede determinar incluso la estequiometrfa de la capa.
En nuestro caso particular, la superficie del substrato de InP, tras el proceso de limpieza en una
atm6sfera de sobrepresi6n de As, presenta distintas configuraciones en funci6n del tipo de
estabilizaci6n en In22 o As que se tenga'", La figura 3.3 muestra un ejemplo de las reconstrucciones
(2xl), (4x2) y (8x2) de la superficie estabilizada en In del InP, mostrando en cada caso la supercelda
superficial que da origen a una nueva periodicidad.
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3.3 PREPARACIÓN DEL SUBSTRATO DE InP
Antes de iniciar el crecimiento de las estructuras, el substrato debe someterse a un proceso de
preparación para obtener una superficie plana y libre de cualquier elemento contaminante,
especialmente de compuestos orgánicos de carbono. Generalmente, se realiza un ataque químico sobre
la superficie del InP, que conduce a la formación de un óxido de espesor controlado", que se
elimina subsiguientemente mediante desorbción por calentamiento dentro de la cámara del MBE, en
una atmósfera de sobrepresión de As32. Sin embargo, la facilidad de escisión que presenta el InP,
lo convierte en un material extremadamente frágil, a la vez que, la presencia de un elemento tan
volátil como el P, limita los procesos térmicos de que puede ser objeto. Todo ello impone un control
riguroso del método de limpieza del InP, no sólo para obtener una superficie de crecimiento óptima,
sino también para asegurar que no se han inducido defectos o inhomogeneidades en el material.
3.3.1 ATAQUE QUÍMICO DE LA SUPERFICIE DEL SUBSTRATO
La optimización de los tratamientos químicos ha sido realizada por los técnicos de los
laboratorios de Cardiff y Creta, sobre substratos de InP semiaislante (dopados con Fe), crecidos en
la dirección (100). Los procesos que han conducido a unas propiedades eléctricas más satisfactorias
son los siguientes:
MÉTODO A:
- limpieza en ultrasonidos, con una solución de hidróxido de trimetilamonio
durante cinco minutos
- agua destilada
- tres horas en una solución de 2-hidroxi-N,N,N-trimetilamonio
- agua destilada y secado con N2
- degasación a 300°C antes de ser introducido en la cámara
MÉTODOB:
- limpieza con tricIoretileno, acetona y propanol
- agua destilada y secado con N2
- ataque con H2S04
- ataque con H2S04:H202:H20
- agua destilada y secado con N2
- degasación a 250°C durante una hora, antes de introducirlo en la cámara
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Tras el ataque químico, se llev6 a cabo la desorbci6n del 6xido dentro de la cámara de MBE,
a una temperatura de 500°C con una sobrepresión de As4. En estas condiciones, se obtuvieron valores
de movilidad de 8.2xl<P cm2/V.s y 6.8xl<P cm2/V.s, así como densidades de carga de 9.8xl015 cm?
y 1.0xlOl6 cm' para los métodos A y B respectivamente'=". Sin embargo, las observaciones en
TEM de monocapas de InAIAs e InGaAs crecidas sobre los substratos preparados de esta forma",
mostraron en muchos casos restos de 6xido y cierta rugosidad de la interficie, preferentemente tras
el segundo método de ataque químico. Estos resultados indujeron una investigaci6n más detallada de
la influencia de la temperatura de desorbci6n del óxido (fh) en la calidad cristalina del material
epitaxiado.
3.3.2 OPTIMIZACIÓN DE LA TEl\1PERATURA DE DESORBCIÓN DEL ÓXIDO
a) Introducción
Los análisis se han centrado esencialmente en el crecimiento de InyAII_yAs con y=0.52, es
decir, con adaptaci6n al substrato de InP, puesto que este material es el más frecuentemente utilizado
como capa tamp6n en la tecnología de dispositivos HEMT.
El tratamiento térmico para la desorbci6n del 6xido es un proceso limitado a un estrecho
margen de temperaturas. Por un lado, un calentamiento por debajo de 500°C es insuficiente para la
eliminaci6n del 6xido, puesto que la intensidad difusa en las oscilaciones RHEED indica la presencia
de una capa amorfa. A 500°C, se observa una reconstrucci6n 2xl del InP, característica de una
superficie (100) del InP estabilizada en As. La desorbción del 6xido bajo una atm6sfera de
sobrepresi6n de As, conduce a la formaci6n de una capa de InAs en la superficie de InP24,36, de
espesor mayor a medida que Th aumenta, debido al intercambio del exceso de átomos de As con los
átomos de P que se han evaporado. La Iimitaci6n del espesor de esta capa (por lo tanto Th bajas) es
esencial puesto que constituye de hecho un material deformado, que puede modificar el modo de
crecimiento y deteriorar la estructura cristalina de la epicapa. Se ha observado que el espesor de la
capa de InAs es s610 funci6n de la temperatura del substrato Th, y no del tiempo que la superficie del
InP permanece expuesta a una sobrepresión de As antes del inicio del crecimiento del compuesto
ternariof" .
Por otro lado, se ha determinado que un calentamiento a temperaturas superiores a 530°C,
aumenta la movilidad de los electrones", pero favorece la nucleaci6n de dislocaciones que se
propagan hacia la capa durante la epítaxía'", A esta temperatura, las oscilaciones RHEED muestran
una transición hacia una reconstrucci6n 4x2 del InP. Nuestro análisis se ha limitado pues al estudio
comparativo de estos dos valores extremos de temperatura de desorbción, con el objetivo de
determinar cuál de ellos conduce a una interficie más perfecta entre el InAlAs y el substrato'",
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b) Detalles experimentales
Se han crecido capas de II1o.s2AIo.48As de 1.5 a 2/Lm de espesor sobre substratos (l00)±0.5°
de InP, cuya superficie se someti6 a un desgrase en H2S04:H202:H20 (5: 1: 1) durante 1 minuto a 40°-
50°C, Y se limpió con agua desionizada durante 20'. Este tratamiento da lugar a la formaci6n de una
capa de 6xido de pasivaci6n. Una vez secado con N2, el substrato fue adherido al soporte de Mo,
mediante soldadura con In. Los substratos se calentaron a 500°C 6 530°C para la desorbci6n del
6xido. Durante este tratamiento térmico, la célula del As permaneci6 cerrada, y la presi6n de la
cámara era de 4.5xl0-7 Torr. Una vez completada la desorbci6n del 6xido, se di6 entrada al As4,
manteniendo una presi6n equivalente de 2.5xl0-s Torr. La reducci6n de la presi6n de As antes del
inicio de la epitaxia se consider6 un método adecuado para reducir el espesor de la capa de InAs
sobre el InP. Posteriormente se elev6 la temperatura del substrato a la seleccionada para el
crecimiento (fg)' Para cada r; se estudiaron dos Tg significativas (ver tabla 3.1). La relaci6n de
flujos V/111 se mantuvo constante a 50 durante todo el crecimiento, que se realiz6 a una velocidad de
0.85/Lmlh.
MUESTRA Tk (OC) TI (OC) PSF (cm·2) Pro (cm·2) FWHM (meV) PL Inteusity
A 500 300 maclas 2.5xl(j1o - -
B 500 500 4.3xl07 4xlOS 33 6xl<P
C 530 480 2.3xl07 6xl07 23 4xl03
D 530 530 - - 15 7xl04
TABLA 3.1. Densidad superficial de defectos en función de las temperaturas de crecimiento Tg y de
desorbción de óxido Th de las muestras observadas. Las casillas (-) indican que las densidades de defectos
están por debajo del límite de sensibilidad de la técnica.
e) Resultados
Las observaciones en TEM39, muestran la existencia de defectos de dos dimensiones,
principalmente fallos de apilamiento en los planos {l11}, (SF's, "stacking faults J, limitados por
dislocaciones parciales, con vector de Burgers b= 1/6 <2m. Se observan también dislocaciones
filiformes (TD's, "threading dislocaiians J, que se propagan a lo largo de la epicapa. Un análisis de
sus condiciones de extinci6n revela que aproximadamente un 90% de ellas presentan vectores de
Burgers inclinados respecto del plano de la interficie, mientras que s610 un 10% tienen un b,
contenido en el plano (100). La figura 3.4 correspondiente a una muestra crecida a 500°C y con
Tb=5OO°C, observada en la direcci6n de crecimiento, ilustra estos dos tipos preferencial es de
defectos, cuyas densidades superficiales (PSF Y PTD' respectivamente) se resumen en la tabla 3.1. Los
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resultados corresponden a los valores medios
determinados sobre una extensi6n de 250 JLm2
aproximadamente, con un error experimental
del orden del 10%. Las investigaciones en
microscopía de alta resoluci6n (HRTEM)
ponen de manifiesto que los restos de 6xido
que permanecen en la superficie del InP tras
un tratamiento térmico a Th=500°C (especi­
men B), constituyen centros de nucleaci6n de
defectos de apilamiento que se propagan hacia
la superficie del InAIAs a través de toda la
capa, por deslizamiento de las dislocaciones
parciales por los planos {111} (Fig. 3.5a).
Además de los restos contaminantes, la
irregularidad de la interficie entre el InAlAs y
el InP también favorece la aparici6n de
defectos. La figura 3.5b muestra la interficie
de otro especimen B, en una regi6n libre de 6xido, en la que se aprecia, sin embargo, una
considerable rugosidad, que alcanza un valor de 60Á en ciertos puntos. Por el contrario, las muestras
e (Fig. 3.5c) presentan una interficie mucho más plana.
FIG. 3.4. Imagen en el eje de zona [lOO]. Tg=500°C y
Th=500°C. Se observan fallos de apilamiento (SF) y
dislocacionesfiliformes (TD).
Las caracterizaciones 6pticas realizadas sobre estas capas de InAlAs4ü, muestran una completa
correlaci6n con los resultados del estudio estructural. Los valores de intensidad máxima y de anchura
de pico a media altura (FWHM) de los análisis de fotoluminiscencia se recogen también en la tabla
3.1. En general, se observa una mejora de las propiedades 6pticas para temperaturas de desorbci6n
Th más altas, correspondiendo con una disminuci6n de las densidades de defectos en el material.
d) Discusión
Un aumento de la temperatura de desorbci6n hasta 530°C, elimina de forma completa la capa
de 6xido de pasivaci6n, a la vez que reduce considerablemente la rugosidad de la interficie (Fig.
3.5c). La desorbci6n completa del 6xido evita la nucleaci6n de defectos de alta energía en estos
centros de deformaci6n localizada;
Por otro lado, la correlaci6n entre la disminuci6n de la rugosidad de la interficie y la
disminuci6n de la densidad de defectos (la mitad de defectos bidimensionales y casi un orden de
magnitud en el n? de dislocaciones, en la tabla 3.1), muestra que los saltos irregulares en la interficie,
modifican la efectividad de incorporaci6n de los átomos al alcanzar la superficie de crecimiento y
provocan la aparici6n de defectos bidimensionales a medida que la epitaxia continúa. El deterioro del
frente de crecimiento y la nucleaci6n de defectos tras la temperatura Th=500°C, puede explicarse
mediante dos fen6menos superpuestos. En primer lugar, Radulescu et aI.41 han mostrado la
influencia de la desorientaci6n del substrato en los coeficientes de incorporaci6n de impurezas en
estructuras AlGaAs/GaAs, señalando que éstos son mayores para los enlaces libres con As que para
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FIG. 3.5. Imágenes de alta resolución en el eje de
zona [071]. a) Th=500°C y Tg=500°C_ Restos de
óxido en la interficie. b) Th=500°Cy Tg=:500°C_ La
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regiones. e) Th=530°C y Tg=480°C_ La calidad de
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los enlaces con Ga. En nuestro caso, la reconstrucción estabilizada-As a Tg=500°C debe presentar
también una mayor afinidad para la incorporación de impurezas residuales de la cámara de MBE. En
segundo lugar, la capacidad de difusión baja del Al debido a la fuerza del enlace As-Al, no permite
su migraci6n hacia sitios preferenciales , aumentando la probabilidad de aparici6n de vacantes y fallos
de apilamiento. Estas vacantes pueden ser ocupadas por el otro elemento del grupo III del compuesto
ternario" creando agregados interficiales que actúan como centros de deformaci6n localizada
favoreciendo también la nucleaci6n de defectos planares de alta energía. En este sentido, vemos que
una reconstrucci6n 4x2 In-estabilizada de la superficie del InP, previa al inicio del crecimiento del
material ternario, es una configuraci6n mucho más adecuada de cara a obtener una interficie de mayor
calidad. Hemos de señalar sin embargo, que todo el proceso de desorbci6n se ha llevado a cabo bajo
estabilizaci6n en As (reconstrucci6n 2xl), y que éste se di6 por finalizado al aparecer de forma
instantánea la reconstrucción 4x2. La epitaxia posterior sobre el substrato, se realiz6 también con
sobrepresi6n de As, para evitar el crecimiento no estequiométrico bajo una atm6sfera rica en
elementos del grupo m42.
Finalmente, es de esperar que una elevaci6n de Tg (muestras D), favorecería además la
migraci6n de los átomos permitiendo una cobertura bidimensional monocapa a monocapa y formando
por lo tanto una interficie más perfecta y un frente de crecimiento más plano'". A la vista de estos
resultados cabe destacar que, en efecto, la temperatura de crecimiento del InA1As influye
notablemente en la configuración final del material. Por un lado, las muestras crecidas a Tg=300°C,
presentan una densidad de defectos enormemente elevada. Por otro lado, se tiene una reducci6n
drástica del n? de defectos entre las muestras C y D sometidas al mismo tratamiento térmico, y con
s610 unas decenas de grados de diferencia en su temperatura de crecimiento. De hecho, Tg determina
la cinética de la epitaxia puesto que controla la migraci6n de los átomos de Al y la estabilidad del
material'f .
Antes de entrar en el estudio de la influencia de Tg, hemos de puntualizar la necesidad de
optimizar otros factores muy interrelacionados, que contribuyen también a la determinaci6n de la
morfología final del material epitaxiado, como son las velocidades de crecimiento y los flujos de
elementos III y V.
La epitaxia de la mayoría de los compuestos Ill-V se realiza generalmente bajo una atm6sfera
de sobrepresi6n de As. El valor del flujo de AS4 es un parámetro que influye notablemente en la
calidad cristalina del material: una insuficiente presi6n, crea vacantes de As y provoca la segregaci6n
de los elementos del grupo m, mientras que una excesiva sobrepresi6n disminuye la migraci6n de los
átomos del grupo m y favorece la incorporaci6n de las impurezas presentes en la fuente de As. La
optimizaci6n no s6lo del flujo de As (PAJ, sino también de la relaci6n P1n/PAl para obtener la
composici6n requerida, es una etapa necesaria para asegurar una alta calidad crlstalína'". Esta
investigaci6n ha sido realizada con anterioridad en los laboratorios UWC de Cardiff34, mediante
DCXD y Microscopía Óptica, y mediante los análisis de las oscilaciones RHEED realizados en el
laboratorio FORTH IESL de Iraklion'",
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e) Conclusiones
Se ha puesto de manifiesto, que la preparación del substrato es un paso clave para la obtención
de una material epitaxiado de alta calidad cristalina. En particular, la temperatura del tratamiento
térmico juega un papel determinante en la completa desorbción del óxido (por lo tanto en la
eliminación de defectos asociados a restos de contaminación) y en la rugosidad de la interficie (por
tanto en el modo de crecimiento). La nucleación de defectos tras Th=500°C ha sido atribuida a la
existencia de restos de óxido o impurezas residuales incorporadas a la superficie estabilizada-As y a
la rugosidad de la interficie. Hemos observado una transición de una reconstrucción superficial
estabilizada-As a estabilizada-In a Th=530°C, temperatura que ha resultado suficiente para asegurar
la ausencia de defectos estructurales en el lnAlAs, asociados al estado de la interficie del InP.
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3.4 OPTIMIZACIÓN DE LA TEMPERATURA DE CRECIMIENTO
3.4.1 INTRODUCCIÓN
La temperatura de crecimiento para el lnAlAs es un parámetro enormemente crítico debido a
la limitada migraci6n de los átomos de AI46 y a la inestabilidad del compuesto crecido dentro del
gap de miscibilídad'". La literatura presenta resultados muy contradictorios con respecto al valor
6ptimo de Tg• Por un lado se requieren temperaturas altas para aumentar la movilidad de los átomos
del grupo III y obtener así un frente de crecimiento perfectamente plano evitando la aparici6n de
defectos en el material. Scott et al."? han mostrado que el rango de 540°C<Tg<580°C,
proporciona interficies planas y una caracterizaci6n de PL muy buena (FWHM= 14 meV a 4k),
aumentando la rugosidad y deteriorándose las propiedades 6pticas y eléctricas fuera de este rango.
Sin embargo, Welch et a1.48 describen una reducci6n de la dispersi6n en el espectro de PL cuando
Tg aumenta de 495°C a 515°C. Otros autores'? han señalado la alta calidad 6ptica y eléctrica del
lnAlAs crecido a temperaturas de 350°C a 500°C, resaltando una degradaci6n estructural para
Tg=400°C, debido a la descomposici6n del material.
Por otro lado, las altas temperaturas favorecen la difusi6n superficial y por lo tanto inducen la
segregaci6n en el compuesto volviéndolo más inestable. Singh et a1.44, proponen Tg bajas para evitar
la formaci6n de agregados en el lnAlAs y Brown et a1.49 señalan que el lnAlAs crecido a Tg=350°C
presenta unas 6ptimas características 6pticas y eléctricas. Por el contrario, Davies et a1.50 encuentran
una calidad 6ptima para Tg=580°C. Finalmente, Singh et a1.44 manifestan que las condiciones
requeridas para el crecimiento del InAIAs, son incompatibles con la técnica de MBE y Praseuth et
a1.51 destacan que no se puede obtener realmente 1no.52Alo.48As de alta calidad cristalina debido a
la íntrinseca alta concentraci6n de Al en este compuesto.
Si se considera además que el material forma parte de un dispositivo, la influencia de Tg
adquiere aún mayor importancia. Se ha observado que capas tamp6n de lnAJAs crecidas a Tg= 150°C,
mejoran las características de los transistores HEMT de InGaAs/InAIAs debido a que actúan como
trampa de portadores. Sin embargo, Claverie et a1.52 han mostrado que si ello es debido a la
presencia de una alta densidad de defectos, estas capas no pueden utilizarse para la configuraci6n de
dispositivos electr6nicos realmente eficaces.
A partir de los resultados obtenidos en el apartado 3.3.2, consideramos que algunas de las
anteriores contradicciones podrían explicarse teniendo en cuenta las posibles diferencias entre los
métodos de preparaci6n del substrato de InP en las distintas experiencias, ya que hemos visto que la
temperatura de desorbci6n del 6xido afecta esencialmente a la morfología del frente de crecimiento
y por lo tanto a la calidad del InAIAs, incluso independientemente de Tg• Una vez optimizado el
tratamiento térmico del substrato, nos disponemos pues, a estudiar de forma exhaustiva la calidad
cristalina del material en funci6n de su temperatura de crecimiento.
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3.4.2 DETALLES EXPERIMENTALES
Análisis realizados mediante caracterizaci6n eléctrica y 6ptica de InAIAs crecido en el rango
de temperaturas entre lOO-250°C53, han mostrado que la resistividad del material es prácticamente
constante en todo el rango, pero que la respuesta de PL depende fuertemente de Tg• Asimismo,
mediante SIMS ("Secondary Ion Mass Spectrometry") y XRD ("X-Ray Diffraction'T", se ha
observado un exceso de As en la capa epitaxiada, que provoca un estado deformado en el material.
Por otro lado, temperaturas mayores de 600°C provocan una deficiencia de In debido a la reducci6n
de su coeficiente de incorporaci6n (aIn)54, aunque recientes experíencías= sugieren que el
crecimiento puede realizarse incluso a 600°C con un incremento del flujo de In para compensar la
pérdida. Nuestro estudio, cubre el rango de temperaturas Tg entre 300°C y 590°C (ver tabla 3.2).
N° T, PSF (cm'� PSF (cm·l) Xsr Pro (cm'� Pro (cm·2) Xro
(OC) g=022 g=022 g=022 g=022
A 300 - macias - >1010 - -
B 440 3.2xl07 3.3xl07 3.07 5.4xlOS 6.3xl08 15.4
C 480 9.5x106 2.Oxl07 69.4 6.0x107 2.8xl07 72.7
D 490 9.lx106 2.2xl07 83.0 5.7x107 5.9x107 3.4
E 530 2.3x106 6.3x106 93.0 l.Oxl07 1.8xl07 52.9
F 530 (.) - - - - - -
G 550 4.6xl06 7.8x106 51.6 2.4x107 2.5x107 4.1
H 570 1.5xl07 1.4xl07 6.9 1.4xlOS l.lxlOS 24
1 590 7.lx107 7.4x107 4.1 7.4xl07 1.3xl08 47.8
TABLA 3.2. Densidad de fallos de apilamiento (ps# y de dislocaciones filiformes (pro) en función de la
temperatura de crecimiento Tg, para las dos reflexiones g=022 y g=oi"2 del eje de zona [100]. Las casillas
(-) de la muestra A, indican que no se han podido realizar medidas debido a la enorme densidad de
defectos; las de la muestra F, indican que las densidades están por debajo del limite de sensibilidad de la
técnica. El asterisco indica que se trabajó con la célula de As abierta, y por lo tanto con unflujo directo
de As sobre el especimen.
Se han crecido capas de IIlo.52AIo.4gAs, de espesor entre 1.0-1.2 iun, dopadas con Si con una
concentraci6n de 2.5xl016 cm", sobre substratos de InP en la direcci6n (100). La capa de 6xido de
pasivaci6n sobre la superficie del InP, tras el tratamiento químico de limpieza, se elimin6 en la
cámara del sistema MBE, calentando el substrato a Th=530°C, bajo una presi6n de As de 4.5xlO-7
Torr. Durante el proceso de epitaxia, la determinaci6n exacta de la temperatura del substrato
constituye un punto extraordinariamente delicado, aunque esencial para asegurar la validez de las
conclusiones sobre las caracterizaciones del material. La rotaci6n del substrato para homogeneizar el
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crecimiento, dificulta la conexión del mismo a termopares, por lo que al no existir un contacto
directo, la lectura de Tg se ve modificada por los efectos del calentador del substrato, de su soporte
e incluso de los hornos de las células de emisión, cuando éstos se abren o se cíerrarr'", La posición
del termopar dentro de la cámara, también puede variar la lectura final. A altas temperaturas además,
la radiación del substrato y del soporte contribuye aún más a la modificación del valor real. Lee et
al.57 sugieren que las variaciones de la anchura de la banda prohibida y del índice de refracción del
material con la temperatura, determinados mediante Espectroscopia Óptica, proporcionan un valor
mucho más exacto de Tg• En nuestro caso, el proceso de desorbción bajo flujo de AS4 presenta un
cambio a reconstrucción 4x2 del InP a la temperatura de 530°C, por lo que este valor se utilizó para
calibrar las medidas de la temperatura del substrato para todas las experiencías". Justo antes de
iniciar la epitaxia del InAlAs, el flujo de AS4 se incrementó hasta obtener una relación de presiones
Pv/Pm=25. Para temperaturas de crecimiento mayores que 530°C, también se aumentó PAs para
mantener siempre la estabilización en As.
3.4.3 CARACTERIZACIÓN DE LAS CAPAS DE IIIo.s2Alo.� EN FUNCIÓN DE Tg
a) Defectos estructurales observados en TEM
La característica más generalizada para todas las muestras observadas, es la presencia de fallos
de apilamiento y dislocaciones filiformes en la capa epitaxiada, variando en número en función de la
temperatura de crecimient059,60. La tabla 3.2 resume los valores medios de las densidades de estos
defectos, medidas sobre micrografías tomadas utilizando las reflexiones utilizadas g=022 y g=022.
Los esquemas de la figura 3.6 muestran la nomenclatura que utilizaremos durante toda la exposición













F1G. 3.6. Nomenclatura de lafamilia deplanos {III} en las direcciones de observación a) (OII]y b) {OYI].
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Las imágenes de la figura 3.7 corresponden a la muestra A, crecida a una temperatura de
300 "C. Las observaciones realizadas en visi6n planar en el eje de zona [100], muestran una
morfología muy diferente según el vector g. En condiciones de campo claro (BF, "brightfield"¡ con
g=022 (Fig. 3.7a), observamos una gran densidad de macIas cuyas variaciones de contraste
imposibilitan incluso la identificaci6n de sus fronteras. La desorientaci6n de los cristales maclados se
pone de manifiesto en las reflexiones satélite encontradas en su diagrama de difracci6n (recuadro
interior de la figura 3.7a). Cuando la observaci6n se lleva a cabo con la reflexi6n equivalente g=022,
la estructura de la muestra cambia totalmente, y se tiene entonces una densidad de dislocaciones
filiformes del orden de 1010 cm? (Fig. 3.7b), que resultaban enmascaradas para g=022 por el
contraste asociado a las maclas.
FIG. 3.7a. Asimetría de los defectos en visión planar, de la
muestra A crecida a Tg=3(XJOC. Se observan franjas de
interferencia y reflexiones satélite en el diagrama de
difracción, asociados a micromaclas.
FIG. 3.8a. Asimetría en XTEM de la muestra crecida a
Tg=30(rc. a) La sección transversal IO!.!J muestra la
existencia de micromaclas en los planos {l11}.
FlG. 3.7b. Utilizando la reflexión g=022 las dislocaciones
filiformes adquieren un contraste fuerte.
FlG. 3.8b. La imagen XTEM 1071J, muestra una gran
densidad de dislocaciones filiformes, pero muy pocos
defectos de apilamiento en los otros dos planos {lTI}.
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Es evidente que la capa de InAlAs
crecida a esta baja temperatura presenta una
clara anisotropía en su morfología según las
direcciones cristalográficas [011] y [OTl].
Para corroborar estos resultados se analizó el
material en sección transversal, en estas dos
direcciones. Las imágenes tomadas en el eje
de zona [011], confirman la presencia de
micromaclas en los planos {lTl}, muy
próximas entre sí (Fig. 3.8a). Las imágenes
HRTEM de estos defectos revelan unas
dimensiones pequeñas, abarcando solamente
de 2 a 6 planos atómicos. También se
observan fallos de apilamiento. Para el eje de
zona [OTl], los defectos asociados a los
planos {1TI} no son visibles mientras que las
dislocaciones filiformes se manifiestan con un
fuerte contraste (Fig. 3.8b). En esta misma
imagen podemos destacar que los fallos de
apilamiento y las macias en los planos {1TI},
son mucho menos numerosos, que en {1TI}
ilustrando nuevamente la anisotropía.
A medida que la temperatura de
crecimiento aumenta, dentro del rango 300°C­
·530°C las densidades de defectos se reducen,
y los defectos más frecuentes son dislocacio­
nes filiformes (TD) y defectos de apilamiento
simples (SF). Las imágenes de la figura 3.9
ilustran la reducción de PSF Y PTD cuando Tg
aumenta, hasta llegar al valor Tg=530°C de
la muestra E (Fig. 3.9c), que presenta una
morfología óptima, con una densidad de de­
fectos fuera del límite de sensibilidad de
medida en TEM.
Las densidades superficiales no evolu­
cionan de forma monótona hacia valores
menores, sino que alcanzan un mínimo a
Tg=530°C, a partir del cual van aumentando
paulatinamente para 530°C < Tg < 590°C. La
variación de los defectos en función de la
temperatura de crecimiento en todo el rango
analizado puede observarse de una forma más
FIG. 3.9. Evolución de los defectos con la temperatura de
crecimiento. a) Tg=440°C. b) Tg=480°C. e) Tg=530°C.
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(xl07 ) (xl08)
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Temperatura de crecimiento (OC)
FlG. 3.l0. Evolución de la densidad de dislocaciones
filiformes (pro) y fallos de apilamiento (pSF) en función de la
temperatura de crecimiento Tg•
clara en la gráfica de la figura 3.10, donde
se han representado los valores medios de
PSF Y PTD' sin distinción de las condiciones
de observación.
La anisotropía entre las reflexiones
g=022 y g=022" se manifiesta por un valor
de PSF mayor en los planos {1TI} que en
los planos {ITI} (tabla 3.2). Lo contrario
ocurre para las dislocaciones filiformes que
presentan en general Pm2> PmI. Con el
objeto de clarificar la importancia de esta
anisotropía, hemos definido el parámetro X
como la relación entre la diferencia de
densidades para g=022 y g=022, y el
valor medio (Pm2+Pmz)12 (de forma similar
al parámetro A propuesto por Kavanagh et
al.61). Teniendo en cuenta el error cometido en la medida de las densidades de defectos (l 0-15%),
consideramos que los valores de X son realmente significativos si son mayores que 20%. Los X
menores, aunque no pueden ser tomados como valor numérico absoluto, indican que, en cualquier
caso, no se ha podido detectar una clara asimetría. A partir de los resultados de X resumidos en la
tabla 3.2, vemos que la asimetría es mucho más evidente para los defectos de apilamiento que para
las dislocaciones filiformes. Curiosamente, si exceptuamos la temperatura de crecimiento más baja
(muestra A), existe una relación inversa entre los valores medios de PSF Y X (Fig. 3.11),
observándose más claramente la asimetría cuanto menor es el número de defectos de apilamiento .
. Finalmente se tiene un máximo de anisotropía cuando mejor es la calidad de la capa de lnAlAs
(crecimiento a Tg=530°C).
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Temperatura de crecimiento (OC) Temperatura de crecimiento (OC)
FlG. 3.ll. Asimetría X de las densidades de defectos PSFY Pro entre las dos direcciones a) [011] (g=022)
y b) [011] g=Oi2.
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b) Caracterización óptica y eléctrica
Los análisis de fotoluminiscencia a 4K
de estas muestras de lnAlAs (Fig. 3.12),
realizados en el laboratorio FORTH IESL
de Creta", muestran claramente que los
valores mínimos de densidad de defectos se
traducen en una intensidad máxima del pico























430 480 530 580La caracterizaci6n eléctrica de estas
capas concluye también en una optimizaci6n
de los valores de movilidad Hall (Fig.
3. 13a) para Tg=530°C. El deterioro de las
movilidades para densidades de defectos
altas, es mucho más notable en las
mediciones realizadas a 77 K, para las que la contribuci6n de los fonones a la dispersi6n ha sido
minimizada. La figura 3.13b, presenta una mayor estabilidad de la concentraci6n de portadores justo
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Temperatura de crecimiento (OC)
FlG. 3.12. Intensidad de PL y FWHM determinadas a 4K, en
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650 600 650400 450 500 550
Temperatura de crecimiento (OC)
FlG. 3.13a. Movilidad Hall de las muestras de InAfAs
(dopadas con z.sao" cm-3 de Si) en función de la
temperatura de crecimiento Tg•
FIG. 3.13b. Concentración de portadores en función de la
temperatura de crecimiento del lnAUs.
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Como resumen tras este primer análisis de las muestras de InAIAs, podemos destacar los
siguientes puntos:
* Densidad de defectos muy alta para temperaturas bajas de crecimiento:
- Micromaclas extendidas por toda la capa de lnAlAs.
- Densidad de dislocaciones de hasta 1010 cm-2•
* Anisotropía entre las direcciones [011] y [011].
* Disminución de las densidades de defectos para 300°C < Tg < 530°, mínimos
valores de p para Tg=530°C y nuevo incremento de p para Tg>530°C.
* La influencia de la temperatura de crecimiento en el aumento del número de
defectos y el deterioro de las características ópticas y eléctricas es mucho más
pronunciada para Tg> 530°C.
3.4.4 DISCUSIÓN
a) Densidad de defectos en el rango 300°C < Tg < 530°C
Algunos autores= han mostrado que los defectos bidimensionales en las capas epitaxiadas de
compuestos ternarios y cuaternarios de InGaAsP, suelen estar asociados a restos de contaminación
en la interficie entre capa y substrato, que activan el deslizamiento de dislocaciones en las familias
de planos {111}. Praseuth et al. 51 han observado gran densidad de defectos de apilamiento y
dislocaciones filiformes (=5x108 cm"), en capas de InAIAs crecidas a 520°C, y también consideran
que se originan en núcleos de Al asociados a contaminantes como CoCO en las primeras etapas de
crecimiento. En nuestro caso, las experiencias previas realizadas para optimizar el tratamiento de
limpieza de las superficie del substrato reduce la probabilidad de encontrar estas impurezas. Para
corroborar esta hipótesis, se han observado todas las muestras en sección transversal. Como ejemplo,
mostramos la figura 3.14, correspondiente a una muestra crecida a 440°C, con valores medios
PSF=3.1xl07 cm-2 y PTD=5.9xl08 cm', para cuatro condiciones g de observación dístíntas'". En
estas imágenes cabe destacar en primer lugar, que no se observan restos de óxido ni precipitados
sobre el InP, mostrando que la formación de defectos bidimensionales extendidos, no depende
solamente del estado de la superficie del substrato previo a la epitaxia, sino también de Tg
directamente. En segundo lugar, vemos que no todas las dislocaciones se originan en la interficie, por
lo que no se deben a restos de contaminación sobre el InP. La figura 3.14e, es un esquema de la
posible localización de los defectos observados en estas imágenes.
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F1G. 3.14. Imagen XTEM [011} de la muestra B,
crecida a �=440°C. No todos ÚJS defectos se
originan en la interficie entre capa y substrato. Las
cuatro orientaciones muestran extinción de ÚJS
defectos cuando se satisface la condición gb=O.
a) g=022 b) g=022 e) g=171 d) g=711.
e) Esquema de la localizacián de ÚJS defectos
observados en las imágenes XTEM.
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al. Temperatura muy baja Tg=300o: Para la temperatura extrema de Tg=300°C,
consideramos que la aparici6n de defectos en el InAIAs es debida a la limitaci6n cinética de la
epitaxia a temperaturas bajas de crecimiento. La baja movilidad superficial de los átomos del grupo
III, especialmente del AI44 impide la difusi6n hacia localizaciones preferenciales, conduciendo a un
frente de crecimiento rugoso'" (Fig. 3.15), con incorporaci6n de átomos en más de una monocapa
simultáneamente, tal como muestran las simulaciones MonteCarlo de Singh et al.44 sobre crecimiento
de IDo.5AIo.5As. Este crecimiento inhomogéneo activa la formaci6n de vacantes de Al que favorecen
los fallos de apilamiento, conduciendo a una estructura de micromaclas como la observada y
dislocaciones filiformes que pueden alcanzar la superficie de la capa mediante deslizamiento en los
planos {111}. De hecho, Ernst et al.65 sugiri6 un mecanismo semejante de formaci6n de SF en los














FIG. 3.15. Frente de crecimiento rugosoprovocadopor la baja movilidad delAl. a) Tras la reconstrucción
superficial, se producen vancantes de As, formándose aglomeraciones de In. La difusión de este elemento
permite restablecer el crecimiento bidimensional. b) La baja movilidad del Al, impide su difusión hacia
localizaciones preferenciales y se desarrolla un frente de crecimiento rugoso.
Algunos autores'" han puesto de manifiesto que una estructura de micromaclas puede ser
originada durante el proceso de enfriamiento desde el valor de Tg a la temperatura arnbíente'" , si
los materiales del sistema presentan muy distintos coeficientes de expansión térmica. Este es el caso
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de GaAs/Si, con una desadaptaci6n adicional del 0.22% debido a este efecto térmico a Tg=550°C.
En otros sistemas como GaAs/GaP (0.05% a esta misma Tg), los defectos asociados a la
desadaptaci6n térmica son mucho menos significativos que los debidos a la relajaci6n de la
deformaci6n por desadaptaci6n del parámetro de malla. En nuestro caso, los coeficientes de dilataci6n
son de 5.2xl0-6 K1 para el InAIAs y de 4.5xl0-6 K1 para el InP68, introduciendo una desadaptaci6n
adicional a la temperatura de crecimiento de 300°C del 0.04%. Teniendo en cuenta que no deben
existir defectos como consecuencia de una relajaci6n de los esfuerzos por diferencias de parámetro
de malla entre capa y substrato a temperatura ambiente, podría suceder que la contribuci6n de la
desadaptaci6n térmica fuera realmente significativa a la hora de explicar la formaci6n de defectos a
300°C. Sin embargo, la ausencia de esta estructura maclada para las temperaturas de crecimiento
> 300°C, para las cuales este efecto debería ser más evidente, corrobora la hip6tesis de la limitaci6n
cinética como causa fundamental de los defectos.
a2. Tg>440°C: A partir de Tg=440°C, ya no se observan micromaclas en la epicapa, sino
defectos de apilamiento simples, y dislocaciones fIliformes (Fig. 3.9). Esto muestra que una variaci6n
de tan solo unos pocos grados en la temperatura de crecimiento es suficiente para permitir la difusi6n
de los átomos hasta posiciones que no modifican la secuencia regular de empaquetamiento,
disminuyendo la probabilidad de formaci6n de maclas y las densidades de defectos en general.
El hecho de que en todo el rango 440°C<Tg<530°C, la mayor parte de SF, se originen en
la interficie, sugiere que, además de la limitaci6n cinética del proceso, que conduciría a su nucleaci6n
en cualquier punto de la capa de InAIAs como ocurre para las dislocaciones fIliformes (Fig. 3.14),
existe algún otro factor que determina no s6lo la formaci6n de este tipo de defectos bidimensionales
preferentemente, sino también su localizaci6n precisa en la interficie. Nuestra discusi6n se centrará
en la respuesta a estas dos cuestiones. Vamos a intentar exponer con claridad un posible mecanismo
de formaci6n de SF.
* Las dislocaciones perfectas de 60° tienden a disociarse en dislocaciones
parciales, de menor vector de Burgers, para disminuir su energía, ya que ésta
es proporcional al cuadrado de b. Además, su disociaci6n facilita también su
movilidad puesto que se amplía la extensi6n del núcleo de la dislocación, y las
fuerzas de fricci6n resultan menores'", La disociaci6n de una dislocaci6n
mixta de 60° origina dos dislocaciones parciales imperfectas de 90° y 30°, que
a su vez dan lugar a la aparici6n de un fallo de apilamiento extendido si se
mantienen disociadas (Fig. 3.16). Asumiendo que esta es la causa de los SF,
¿por qué s6lo nuclean en la interficie?
* En nuestro caso, hemos comentado que el proceso de preparaci6n del substrato
de InP en una atmósfera de sobrepresi6n de As provoca la formaci6n de una
capa de InAs sobre el InP. Esta capa, al tener un parámetro de malla mayor
que el del Illo.52Alo.4sAs, puede inducir una deformaci6n por tensi6n en las
primeras monocapas de InAIAs, si el crecimiento del InAs no es perfectamente
coherente, circunstancia que se favorecerá a mayores Tg (mayor grosor, por
tanto, de la capa de InAs). Según el modelo de Marée et al.69, en un campo de
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esfuerzos de tensi6n, la primera parcial que se crea es la de 90°, seguida de la
de 30°. Teniendo en cuenta la configuraci6n de los planos {111} Y la
distribuci6n de esfuerzos en el sistema zinc blenda (Fig. 3.16), sobre esta
parcial de 90° actúa una fuerza mayor que sobre la de 30°, y por lo tanto se
favorece la separaci6n de las parciales originando un fallo de apilamiento entre
ellas.
* No obstante, ¿existe realmente este campo de fuerzas en la interficie?, ¿hasta
qué punto podemos considerar válida la idea de que la presencia de una capa
relativamente delgada de InAs puede inducir una deformaci6n por tensi6n en
el InAIAs? Intuitivamente, parece una afirmaci6n razonable, teniendo en cuenta
la desadaptaci6n de parámetro de malla entre los dos materiales (f=3.23%).
Por otro lado, basándonos en la diferencia de espesor entre la capa de InAs y
de InAlAs, parecería una idea absurda. Esta última consideraci6n es sin
embargo err6nea, puesto que debemos situarnos en el instante inicial de la
epitaxia del InAIAs, durante el cual los espesores son perfectamente
comparables. Finalmente, hemos encontrado otra confmnaci6n de la existencia
de este estado tensado en el InAIAs, en los trabajos recientes de Gianini et
al.70 en cuyos programas de simulaci6n de HRXRD ("High resolution X-Ray
Diffraction") es necesario introducir la presencia de una capa de InAs de 5 A
de espesor, y 50 nm de una intercapa AIo.473Illo.527As (parámetro menor que el
del InAs) para ajustar los resultados experimentales de HRXRD en el
crecimiento de Illo.52AI0.48As sobre substratos de InP.
En vista de éstas consideraciones, podemos concluir que los defectos planares observados,
tienen su origen en la disociaci6n de las dislocaciones de 60°(*) que se hayan formado en la
lnterñcie". Una vez establecido el origen de los SF's, veamos qué posibles efectos puede tener el
incremento de la temperatura de crecimiento. A medida que se aumenta Tg, se reduce la formaci6n
de dislocaciones tanto en la interficie como fuera de ella, como consecuencia de una activaci6n
cinemática de la difusi6n superficial, y por lo tanto se reduce el número total de defectos en el
InAIAs. Un incremento de Tg, disminuye además las barreras de fricci6n al movimiento de las
dislocaciones y favorece su aniquilaci6n. Este hecho contribuiría también a la reducci6n de las
densidades de defectos observadas cuando Tg crece. Es posible incluso que Tg más altas, tengan un
efecto de recocido en la epicapa, eliminando algunos de los defectos inicialmente creados'é.
Podríamos comentar ahora un último punto. En la tabla 3.2 observamos que el orden de
magnitud de PSF Y PTD se iguala a medida que Tg crece. Esto nos indica que la proporci6n de SF con
respecto al n? total de defectos es mayor a temperaturas más altas. Consecuentemente, deducimos que
la disociaci6n de las dislocaciones de 60° es un fen6meno activado térmicamente, es decir, que existe
una barrera energética para la disociaci6n, que será más fácil de superar a valores de Tg más altos.
* Las dislocaciones mixtas (bAu=60°, donde u es la línea de la dislocación) son mucho más frecuentes en sistemas deformados,
debido a que las dislocaciones perfectas de 90° tienen mayor energía y las de 0° no pueden adaptar deformaciones en z.
- 79 -
Capüuio 1Il
El comportamiento óptico y eléctrico
del material se ve notablemente afectado por
los defectos existentes. Por lo tanto es
importante tener en cuenta que valores de
FWHM por encima de 15 meV o reducciones
drásticas de la intensidad PL, pueden no estar
exclusivamente asociados a segregación en el
InAIAs, como había sido mostrado por
modelos teórícos= y resultados experimen­
tales", sino indicar la presencia de defectos
bidimensionales. Una caracterización por
microscopía electrónica de transmisión resulta
pues, esencial para realizar una correcta
interpretación de los análisis de PL y de las
mediciones eléctricas. Finalmente hemos de
destacar que las capas crecidas en el rango de
bajas temperaturas (300°C<Tg<530°C), no
presentan evidencias de inhomogeneidades de
composición provocadas por inestabilización del compuesto de InAIAs, en contradicción con otros
resultados experimentales49,72 que asocian la degradación de las propiedades ópticas del material
FIG. 3.16. Esquema de la formacián de dislocaciones
parciales de 90° (A-C) y 30° (C-B), a partir de una
dislocación de 60° (A-B), en un sistema Jcc sometido a
tensión T. El sentido del esfuerzo y las direcciones de las
flechas se invierten en un campo de compresión.
crecido a 400°C a una descomposición del InAIAs a esta Tg•
b) Anisotropía entre las direcciones ron] y [OH]
La existencia de una asimetría entre las dos direcciones cristalográficas [011] y [011] en los
sistemas zinc-blenda ha sido ampliamente ilustrada mediante distintas técnicas de caracterización para
una gran variedad de compuestos. Los análisis de catodoluminiscencia de Fitzgerald et al.73 han
revelado una morfología superficial asimétrica de líneas no radiativas correspondientes a una
distribución asimétrica de dislocaciones entre las direcciones (011), en la interficie entre InGaAs
y GaAs. Mediante DXD, TEM, microscopía Optica (MO) y MEIB ("Medium energy ion blocking"),
Kavanagh et al.61, han presentado la dependencia de esta asimetría con la desadaptación entre In.Ga.,
xAs/GaAs y con el grosor de la capa epitaxiada, mostrando que para capas delgadas relajadas, las
dislocaciones aparecen en la interficie de forma preferente en una única dirección, mientras que a
espesores grandes, se tiene una red ortogonal con distintas densidades según [011] y [011].
Grundmann et al.?" han observado oscilaciones de FWHM en la caracterización óptica también de
InGaAs/GaAs, en función del ángulo de orientación. Mediciones de elipsometría han puesto de
manifiesto la anisotropía en InGaAs/GaAs74 y InGaAs/InP75 (
..). Recientemente, Morris et al.76
han analizado la dependencia de la anisotropía con la desorientación del substrato mediante micro-
• En este punto, creemos conveniente comentar que la interpretación de la anisotropía a partir de las distintas densidades de
dislocaciones en la interficie, entre las direcciones [011] y [011], sin la evidencia de resultados de TEM o MO que confirmen la
presencia de éstas puede ser incorrecta, puesto que la rugosidad de la interficie o el crecimiento en nodos piramidales alargados
en una cierta (011), conducen también a resultados asimétricos'",
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Raman, PL, mediciones Hall, elipsometría y TEM, obteniendo una mejora de las propiedades
eléctricas y ópticas y un menor grado de anisotropía en capas de InGaAs crecidas sobre substratos
(100) de GaAs desorientados r hacia [011]. La mayor parte de estos resultados experimentales se
refieren a sistemas con una fuerte desadaptaci6n inicial entre capa y substrato, una vez se ha
producido la relajaci6n de los esfuerzos mediante la formaci6n de defectos. La asimetría se pone de
manifiesto entonces por la diferencia en el número de dislocaciones según las dos direcciones (011)
o por distribuciones irregulares de sus respectivos vectores de Burgers?'. Generalmente se habla de
una relajaci6n anis6tropa del esfuerzo, originando, en ocasiones, distintos estados de deformaci6n
remanente, para una u otra direcci6n (011) 61.
Fox et al.77 han analizado las posibles causas de esta anisotropía en GaAsP/GaAs, eliminando
la influencia de la desorientaci6n del substrato y de un gradiente de espesor de la capa como posible
origen. Este autor puso de manifiesto mediante un ataque químico anisotr6pico de los planos {111 }Ga
y {111}As, que la direcci6n preferencial para la formaci6n de dislocaciones correspondía a los planos
{111} del Ga, proponiendo que, las barreras energéticas para el deslizamiento de dislocaciones,
distintas para los planos {l11 }As (a) y {111} Ga (/3), eran la causa de la asimetría. Asímismo,
basándose en la existencia de un número suficiente de dislocaciones filiformes en el substrato, para
permitir la relajaci6n de la deformaci6n,
F1G. 3.17. Anisotropía entre los salios de crecimiento [011J
y [011]. La saturación del enlace de As se produce en la
dirección [011J, mientras que la del Al se sitúa en [011].
Nuestros resultados han . mostrado que,
también en sistemas con el mismo parámetro
de malla entre capa y substrato, puede
manifestarse una clara anisotropía entre las
direcciones [011] y [011], incluso en el
número de defectos estructurales nucleados
durante el crecimiento, y no s610 en aquellos
que se producen como consecuencia de la relajaci6n de los esfuerzos. Radulescu et al.78 habían
observado también un comportamiento asimétrico en multicapas de AlxGa1_xAs/GaAs, sistema que no
presenta desadaptaci6n importante entre capa y substrato en todo el rango de valores de x. El origen
de la asimetría en la conductividad eléctrica, fue atribuido a una morfología interficial anis6tropa, con

















subestim6 la influencia de las barreras de
nucleaci6n y estableci6 como principal causa
las diferencias entre las barreras energéticas
de Peierls para la propagaci6n de
dislocaciones, considerando razonable este








Nuestro siguiente objetivo, será interpretar la evoluci6n de la anisotropía con la temperatura
de crecimiento, teniendo en cuenta diferentes fenómenos que tienen lugar durante la epitaxia.
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bl. Temperatura de crecimiento muy baja (300°C): A modo de resumen destacamos que para
este valor de la temperatura, hemos observado una anisotropía muy importante, con formaci6n de
micromaclas preferentemente en los planos {11l}. En MBE, el crecimiento tiene lugar mediante la
formaci6n de saltos en la superficie y los átomos que van llegando se incorporan en sus fronteras,
pudiendo hablar de una velocidad de propagaci6n de salto. Teniendo en cuenta la equivalencia de las
redes cristalinas entre un compuesto ternario Ill-V y el GaAs, interpretamos el mecanismo de epitaxia
para el lnAlAs de forma análoga al crecimiento (100) del GaAs, ampliamente estudiado?". Una
superficie estabilizada en As, presenta una anisotropía direccional, como consecuencia de la
distribuci6n de enlaces con los átomos del grupo III de la capa inferior, enlaces que se encuentran en
la direcci6n [011]. La propagaci6n en la direcci6n [011] tiene lugar mediante la saturaci6n de un
enlace libre del As (salto tipo As), mientras que en la direcci6n [011], el enlace libre corresponde a
un átomo del grupo III (salto tipo m) (Fig. 3.17). A esta anisotropía natural debida al distinto tipo
de enlace en las dos direcciones, se añade la limitaci6n cinética de los átomos del grupo III a estas
bajas temperaturas (recordamos, en una atm6sfera de sobrepresi6n de As). Como consecuencia, la
propagaci6n de los saltos tipo As es mucho más rápida que la de los saltos tipo III (AI-In)41,8O.
Además, la difusi6n superficial puede no ser is6tropa, como ocurre para el Ga en crecimiento sobre
GaAs, que presenta un coeficiente de difusi6n cuatro veces mayor en [011] que en [011]80. En estas
condiciones aumenta la probabilidad de fallo posicional para los átomos del grupo m provocando
defectos en la direcci6n [011], cuyos planos preferenciales de deslizamiento son los {111} (Fig. 3.6).
Los fallos de apilamiento y macias se forman
preferentemente en esta familia de planos,
cuya orientaci6n respecto de la direcci6n de
observaci6n [100] determina un contraste
máximo para g=022, tal como hemos visto.
b2. 440°C< Tg<530°C: Entre las
temperaturas Tg=300°C y Tg=440°C,
tenemos una disminuci6n drástica de la
anisotropía y una modificaci6n del tipo
preferencial de defectos, pasando de las
micromaclas a defectos de apilamiento simples
y dislocaciones ftliformes en mucha menor
densidad. Ello es debido a la mejora de la
cinética del proceso debido al incremento de
Tg• A partir de la temperatura de crecimiento
de 440°C, la asimetría sigue siendo más
importante para los defectos de apilamiento,
también más frecuentes en los planos {l1 l},
reflejando nuevamente la diferencia intrínseca
entre los dos tipos de salto en el frente de
crecimiento. Sin embargo, observamos que la anisotropía no es una característica estable sino que
depende de la temperatura de crecimiento. Mientras que la diferencia en el número de SF entre los
planos {111} y {ITI} no es demasiado significativa a Tg=440°C, se tiene un incremento paulatino
de la anisotropfa hasta llegar a un máximo para la temperatura 6ptima de crecimiento Tg=530°C.
(\)1
FIG. 3.18. Formación de dislocaciones IX y {3 en un cristal
zinc-blenda.
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Tal como hemos comentado, Fox et al.77 interpret6 la anisotropía observada en GaAsP/GaAs,
en funci6n de las distintas fuerzas de fricci6n para las dislocaciones de 60°, según el sistema de
deslizamiento [Oll]{lTI} (a-As) y [011]{111} (fi-Ga) (Fig. 3.18), siendo las primeras de mayor
movilidad. Teniendo en cuenta que en este rango de temperaturas, hemos atribuido el origen de los
defectos SF a la disociaci6n de una dislocaci6n en dos parciales de 90° y 30°, no es incoherente
pensar en un razonamiento similar en nuestro caso. Es decir, podemos considerar que la asimetría en
el número de defectos planares que afectan los planos {1I1} Y {1TI}, tiene su origen en la propia
asimetría que presentan las dislocaciones de 60° tipo a 6 (3, que al disociarse, dan lugar a parciales
a su vez de distinta naturaleza sobre las que actúan barreras de fricci6n diferentes. A continuaci6n
comentaremos los fundamentos de esta hip6tesis.
* Fox et al.77 habían eliminado como causa de la asimetría, las diferencias entre
las barreras de nucleaci6n de uno u otro tipo de dislocaci6n, teniendo en cuenta
que disponía de suficientes dislocaciones en el substrato para relajar los
esfuerzos de sus capas de GaAsP, sin necesidad de considerar la nucleaci6n de
otras nuevas. Es posible que en nuestro caso, las barreras de nucleaci6n para
la formaci6n espontánea de dislocaciones si contribuya de forma importante a
la asimetría, dado que estamos en el supuesto contrario, en cuanto podemos
considerar nuestro substrato como libre de dislocaciones filiformes. Si la
energía de activaci6n de la nucleaci6n es distinta, se formarán más
dislocaciones en uno u otro sistema (011) {111}, cuya disociaci6n conducirá
a una mayor densidad de SF en su correspondiente direcci6n (011). Esta
diferencia de barreras de nucleaci6n, tendría que ser mucho más evidente a Tg
bajas, para las cuales podría darse el caso de que se hubiera superado la barrera
en una direcci6n pero aún no en la otra. Sin embargo, vemos que para
Tg=440° se tiene exactamente lo contrario, es decir un valor mínimo de
asimetría. Este resultado experimental, nos indica que la energía de activaci6n
asociada a la nucleaci6n de dislocaciones no parece contribuir a la asimetría,
llegando a las mismas conclusiones que Fox et al.77
* Aceptando que las barreras de fricci6n son distintas según el sistema de
deslizamiento, asumimos que las dislocaciones parciales derivadas de una
dislocaci6n que se desliza sobre el sistema [O11]{ 1I1}, ven fuerzas de fricci6n
distintas que las derivadas de una dislocaci6n en el sistema [011]{ 1TI}.
* Según el modelo propuesto por Marée, nucleará primero la parcial de 90°
seguida de una de 30°. En condiciones de simetría, la fuerza sobre la primera
parcial es mayor que sobre la segunda y se mantiene la disociaci6n creando un
SF. Ahora bien, según el núcleo de la dislocaci6n afecte a una u otra de las
subredes de las dos fcc interpenetradas (núcleo en {111}-I1I o en {111}-V), es
posible, que las barreras de fricci6n para las dislocaciones a y {3, se inviertan
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en uno u otro sistema de deslízamientoí" 81. En este caso tendríamos:
- En el sistema ¡S-[Oll]{ITl}, las dislocaciones de 90° ven una fricci6n
menor que las de 30°. Teniendo en cuenta además el efecto del campo de
deformaciones de tensi6n inducido por el InAs, el balance de fuerzas total
conduciría a una separaci6n efectiva de las parciales manteniendo el fallo
de apilamiento entre ellas.
- En el sistema a-[OIT1{ITI}, la dislocaci6n de 90° vería mayor fricci6n
que la de 30°. Sería más probable entonces que ésta última alcanzara la
primera y se anulara el fallo de apilamiento, por lo que se tendría una
menor densidad de estos defectos afectando a los planos {1TI}.
En resumen, podemos concluir que en el InAIAs, (con la existencia de un
campo de esfuerzos en la interficie, asociado a la capa de InAs), se tienen
preferentemente dislocaciones parciales con unas movilidades en el orden
90°¡S>30°¡S, y 900a<300a.
Analizaremos ahora la influencia de Tg• Habiendo diferenciado las causas de la asimetría para
Tg muy bajas, podemos considerar que una temperatura de crecimiento aún relativamente baja como
440°C, el efecto de anisotropfa debido a la diferente velocidad de propagaci6n de los saltos tipo III
6 V, se atenúa, mientras que la anisotropía
inducida por la distinta naturaleza de las
dislocaciones aún no se ha puesto de
manifiesto de forma evidente, conduciendo a
un valor de X poco significativo. El hecho de
que X aumenta con Tg estaría relacionado con
el incremento de la disociaci6n a temperaturas
más altas de crecimiento. Una representaci6n
en un diagrama de Arrhenius de los valores
de X y Tg (Fig. 3.19), nos proporciona una
idea cualitativa sobre los dos efectos
superpuestos, es decir, la energía de
activaci6n para la disociaci6n y la barrera
energética de fricci6n. Hemos calculado un
valor de Ea= 1.9 eVo Como estimaci6n de la
coherencia de este dato, podemos comentar
que Gerthsen et al.71 han obtenido una energía
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FIG. 3.19. Diagrama de Arrhenius de la anisotropia en
función de Tg•
* Androussi et al. 81 han destacado la existencia de dos mecanismos competitivos de deformación plástica del GaAs, tras ser sometido
a tensiones macroscópicas: un primer mecanismo de deslizamiento de dislocaciones perfectas en [O ITl{ 111} y un segundomediante
formación de micrornaclas en los planos {111}. Tras el análisis de las dislocaciones parciales que limitan estos defectos, el dopaje
de GaAscon In en vez de con Si, invertía el grado de movilidad de las dislocaciones parciales 30a y 30{3.
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de las dislocaciones de 60° en GaAs/Si, y que en general se tienen valores entre 1 y 2 eV para la
generación y movimiento de dislocaciones de 60°.
d) Caracterización del InAIAs a Tg>530°
Hemos observado que la densidad de defectos aumenta mucho más rápidamente a partir de
Tg> 530°C. Paralelamente las propiedades 6pticas y eléctricas sufren un deterioro muy importante,
que no puede ser explicado únicamente por la existencia de defectos planares o dislocaciones. Los
resultados de la caracterización por TEM de las capas crecidas a altas temperaturas, muestran
sobradamente la clave del deterioro de la calidad cristalina del material, pero los resultados son tan
amplios que se mostrarán y discutirán en el próximo apartado.
3.4.5 CONCLUSIONES
Hemos discutido el origen de los defectos que aparecen en el InAlAs crecido a baja temperatura
(300°C<Tg< 530°C) a partir de los resultados de la caracterización estructural por TEM. Podemos
considerar dos rangos de Tg diferenciados.
* Para temperaturas extremadamente bajas (300 "C): hemos observado una
estructura de maclas asimétrica respecto de los planos {ITI} y {ITI} Y una
gran densidad de dislocaciones filiformes (1010 cm-2). El origen de estos
defectos ha sido atribuido a la limitación cinética de los átomos III a estas Tg
tan bajas, especialmente para el Al. La asimetría de las micromaclas ha sido
explicada en base a una anisotropía direccional de recubrimiento durante el
crecimiento por MBE, como consecuencia de las distintas velocidades de
propagación de los saltos tipo V y tipo III en el frente de crecimiento.
* Para 440° <Tg<5300: las densidades de defectos se reducen debido al
incremento de la difusión atómica superficial que permite la incorporación de
los átomos en sitios preferenciales. Se observan dislocaciones nucleadas tanto
en la interficie como fuera de ella. La disociaci6n de las primeras bajo la acci6n
de un campo de esfuerzos (crecimiento sobre algunas monocapas de lnAs sobre
el InP) da lugar a dislocaciones parciales de 90° y 30° Y fallos de apilamiento
entre ellas. La anisotropía en los fallos de apilamiento respecto de los planos
pTl} y {ITI} se atribuye a la distinta naturaleza de las dislocaciones de 60°
y de sus parciales derivadas. El aumento de la anisotropía en los defectos SF
ha sido interpretado en base a la activación de la disociación a Tg más altas,




3.5 MORFOLOGÍA DEL Ino.52 AI0.48 As CRECIDO A Tg > 530°C
En este apartado, se mostrará detalladamente la evoluci6n de la estructura de las capas de
lnAlAs crecidas a una temperatura superior al valor óptimo de 530°C, en funci6n de la temperatura
de crecimiento T
g.
Los análisis realizados mediante TEM han mostrado la existencia de
inhomogeneidades en las capas, mucho más importantes cuanto mayor es TgfJJ• Las observaciones en
secci6n planar nos han permitido estudiar la morfología de la epicapa a diferentes distancias respecto
del substrato, y encontrar el origen de estas inhomogeneidades justo en la interficie entre el lnA1As
y el InP82.
3.5.1 INHOMOGENEIDADES DE CONTRASTE OBSERVADAS POR TEM EN EL EJE DE
ZONA [100]
Como ya se ha señalado anteriormente, la calidad cristalina del lnAlAs se deteriora
progresivamente a partir de Tg=530°C, a medida que aumenta Tg• Mientras que a la temperatura
6ptima, las densidades de defectos son tan bajas, que están fuera del límite de sensibilidad de las
posibles mediciones sobre micrografías de TEM, sus valores se incrementan hasta alcanzar medias
de PSF=7xl07 cm? y PTD=2xl08 cm? a la temperatura Tg=590°C. Naturalmente, esta degradaci6n
estructural, tiene un importante efecto sobre las propiedades 6pticas y eléctricas del material como
ha podido observarse en las figuras 3.12 y 3.13.
Sin embargo, la característica más notable que presentan estas muestras, crecidas en el rango
de Tg altas, es un cambio importante de su morfología a partir de Tg=550°C. A esta temperatura se
observa la aparici6n de unas irregularidades de contraste en las imágenes tomadas en visión planar
en la direcci6n [100]. En la figura 3.20a podemos observar que estas irregularidades forman casi un
ángulo recto cuyos lados están orientados según las direcciones [010] y [001]. En esta muestra, la
densidad de defectos todavía es muy baja, y las inhomogeneidades cubren tan s610, aproximadamente
un 3% de la superficie del especimen. Para Tg=560°C, la morfología de la capa ha evolucionado y
las inhomogeneidades toman la forma de cuadrados completos y aumentan en densidad hasta cubrir
un 20% de la superficie (Fig. 3.20b). Para Tg=570°C, los cuadrados se han extendido ya al 80%,
y podría decirse que se está formando una estructura continua en forma de red en las direcciones
(010) (Fig. 3.20c). Finalmente, a una temperatura de 590°C esta red cubre toda la superficie del
lnA1As (Fig. 3.20d).
Esta estructura presenta unas claras condiciones de extinción en observación mediante dos haces
en campo claro. Cuando se usan las reflexiones g=022 o g=022 los cuadrados son siempre visibles.
Si se orienta la lámina hasta tener una fuerte excitación para g=040, los lados de los cuadrados que
son paralelos a este vector g desaparecen, y solo se observan los lados que están en la direcci6n
[001]. Por el contrario, si se tiene difracción intensa para g=004, las líneas que desaparecen son las
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paralelas a [001], mientras que son las ortogonales a g, las que permanecen ahora en fuerte contraste.
Este comportamiento puede observarse claramente en la figura 3.21, cuyas imágenes para los distintos
vectores g han sido tomadas en la misma región de una muestra crecida a la temperatura de 570°C
(el triángulo marca exactamente el mismo punto).
FIG. 3.20. Evolución de las irregularidades de contraste observadas en la región superficial de la capa de ¡nAfAs, en
función de la temperatura de crecimiento a) Tg=550°C, b) Tg=560°C, e) Tg=570°C d) Tg=59(JOC.
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FIG. 3.21. Condiciones de extinción de las inhomoge­
neidades de contraste en la muestra crec!:!_a a Tg=570°C_
a) Los cuadrados son visibles para g = 02 2 Y también para
g=022. Extinción de las líneas paralelas a g para b)
g=040 y e) g=OO4.
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3.5.2 EVOLUCIÓN DE LAS INHOMOGENEIDADES CON LA DISTANCIA A LA
INTERFICIE
Las dimensiones de los cuadrados se sitúan entre 500 nm y 750 nm para Tg > 550°C, no
obstante se observa una modificaci6n de estos valores con el espesor de la regi6n examinada. En la
figura 3.22 podemos ver dos imágenes correspondientes a la misma muestra (Tg=590°C), tomadas
en zonas del especimen de distinto espesor. En ellas destaca que la estructura es en realidad una
superposici6n de dos cuadrados en forma de marco, de mayor grosor a medida que aumenta el
espesor de la lámina (observar las flechas pequeñas en la figura 3.22).
Con el objetivo de clarificar las variaciones de tamaño de la estructura con el espesor de la
regi6n observada, se llev6 a cabo un ataque selectivo de las capas de InAlAs, según el método
descrito en el apartado 2.3.2 del capítulo n. Así, hemos obtenido láminas para TEM con las regiones
delgadas aproximadamente del mismo espesor y situadas a distinta distancia del substrato. Esto nos
ha permitido comprobar que, en efecto, las dimensiones de los dos cuadrados disminuyen a medida
que nos aproximamos a la interficie.
FIG. 3.22a. Variación de la dimensión de la estructura con
el espesor de la lámina. (íg=590°C). Región cercana a la
perforación central causada por el bombardeo iónico. La
estructura tiene forma de marco (flechas pequeñas).
F1G. 3.22b. Lejos del agujero (lámina más gruesa y región
más cercana a la interijice), el cuadrado interno disminuye
de tamaño, de forma que la estructura parece más gruesa.
Como ejemplo, mostramos los resultados de la muestra crecida a una temperatura de 590°C.
La figura 3.23a corresponde a la superficie de la capa de InAIAs, con un espesor de lámina
aproximadamente de 200 nm. Las imágenes 3.23b y 3.23c, corresponden a regiones intermedias de
la capa, a una distancia de 1000 nm y 700 nm del InP respectivamente. Se puede observar c6mo el
tamaño de la estructura se reduce a medida que nos aproximamos al InP. Finalmente, la figura 3.23d
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muestra la interficie entre capa y substrato, destacando la existencia de pequeños precipitados
localizados exactamente en el centro de los cuadrados. Además, muchos de estos precipitados actúan
como centro de nucleaci6n de defectos, como fallos de apilamiento y dislocaciones filiformes (Fig.
3.23d).
FIG. 3.23. Evolución de la estructura con la distancia allnP. (Tg=590°C). a) Región superficial (espesor de la lámina
= 200nm). Regiones intermedias a b) 1000 nm y e) 700nm del substrato. d) lnterficie lnAtAs/InP.
Se han obtenido los mismos resultados para el resto de las muestras crecidas a Tg�550°C. En
la figura 3.24, la relación entre los precipitados y las inhomogeneidades de contraste en forma de
cuadrado resulta mucho más evidente, dado que a la temperatura de crecimiento Tg=570°C, la
estructura aún no cubre completamente la superficie y existen zonas de la lámina que permanecen
libres de toda irregularidad.
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FIG. 3.24a. Zona intermedia de una capa crecida a
Tg=570°C. Dado que a esta temperatura, la estructura no
cubre toda la superficie, la relación entre los cuadrados que
la forman y los precipitados es mucho más clara.
FIG. 3.25. Imágenes XTEM [011J de la muestras crecida a
Tg=590°C. Los precipitados se localizan en la iruerficie y
actúan como centro de nucleación de defectos.
FIG. 3.24b. Interficie capa-substrato. Los defectos nuclean
preferentemente en los precipitados.
FIG. 3.26. Proyección de las inhomogeneidades de
contraste en la dirección [011]. Lasfranjas claras y oscuras
estan desorientadas respecto de la dirección {I l l}.
3.5.3 CARACTERIZACIÓN DEL CONTRASTE EN SECCIÓN TRANSVERSAL [011].
Las observaciones de las muestras de InAIAs en sección transversal, con el haz de electrones
en la dirección [011], confirman todos los resultados obtenidos sobre el eje [100]83. En primer lugar
hemos podido corroborar que los precipitados estan localizados exactamente en la interficie entre el
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lnAlAs y InP. En segundo lugar, hemos constatado que los defectos bidimensionales y las
dislocaciones, se originan en el entorno de estos precipitados y se propagan después a través de toda
la capa de lnAlAs (Fig. 3.25). Otros defectos como dislocaciones en forma de V84, parten también
desde estos precipitados hacia regiones más superficiales de la capa. Las inhomogeneidades de
contraste en la proyecci6n [011] se presentan (tal como muestra la figura 3.26), como una serie de
franjas cuya variaci6n entre claro y oscuro conduce a una modulaci6n de contraste en la direcci6n
perpendicular a las franjas. Éstas se extienden por toda la capa epitaxiada, ligeramente desorientadas
con respecto a los planos {111}.
3.5.4 PRECIPITADOS EN LA INTERFICIE InAIAs/InP
La existencia de precipitados en la interficie ha sido observada en todas las muestras, con mayor
densidad (pp) y de mayor tamaño a medida que aumenta la temperatura de crecimiento 85. Para
Tg=550°C y Tg=560°C, hemos determinado unos valores de pp=2xl07 cm-2 y pp=9.6x107 crn'
respectivamente. Como ejemplo, mostramos la figura 3.27 en la que se observa un incremento
importante de Pp entre Tg=570°C con Pp= 1.4xl07 y 590°C, con pp=6.1x108 cm".
Examinando a mayor magnificaci6n la estructura de estos precipitados, hemos llegado distinguir
dos tipos diferentes, que llamaremos A y B (Fig. 3.28). Los de tipo A, tienen un tamaño entre 150-
200 nm, sin orientaciones preferentes y a menudo presentan franjas de Moirée en su interior, cuya








F1G. 3.27. La densidad de precipitados en la interficie y su tamaño son mayores a medida que aumenta la temperatura de
crecimiento. a) Tg=570°C y b) Tg=590°C.
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F1G. 3.28. Tg=590°C. a) Con la reflexión g=022 se
distinguen precipitados de tipo A con patrones de Moirée en
su interior, y de tipo B, menores, }' con orientacián
preferente hacia (011). Destacan las líneas oscuras
alrededor de los precipitados Tipo B con b) g=OO4 y e) 040.
Los de tipo B son menores (35-50 nm) y
presentan una orientación privilegiada hacia las
direcciones (011). Cuando se analiza el
comportamiento del contraste asociado a los
precipitados, para distintas condiciones de
difracción en campo claro y dos haces, se
observa que los de tipo B presentan una línea de
contraste nulo en las direcciones (011), tanto
con g=022 (Fig. 3.28a) como con g=022.
Cuando el haz más excitado es g= (040) (Fig.
3.28 b y e), aparecen unas líneas oscuras
ortogonales al vector a ambos lados del
precipitado, indicando que existe un campo de
esfuerzos en su entorno. La figura 3.29 muestra
imágenes de estos precipitados B a mayor
magnificación. Teniendo en cuenta estas
manifestaciones de contraste, consideramos que
se trata de precipitados coherentes'" con la
estructura cristalina del lnAlAs. Estos resultados
experimentales pueden resumirse en las
siguientes ideas principales:
* Las propiedades ópticas y eléctricas del
InAlAs se deterioran progresivamente a
partir de Tg > 530°C.
* Entre los valores Tg=530°C y Tg=550°C se
inicia una nucleación de precipitados en la
interficie entre capa y substrato.
* La densidad de precipitados y su tamaño
aumentan a medida que Tg crece.
* Los precipitados actúan como centro de
nucleación de defectos bidimensionales, y de
dislocaciones filiformes y en forma de V.
* En el entorno de estos precipitados se
observa un contraste irregular en las





Resulta evidente que la degradación estructural del material a causa de las altas densidades de
defectos inducidas por los precipitados en la interficie, provoca el deterioro de las propiedades ópticas
y eléctricas del lnAlAs. Las irregularidades de contraste en el entorno de estos núcleos de defectos,
también deben contribuir a esta degradación, en cuanto representan de hecho, inhomogeneidades de
la estructura de la epicapa, ya sea por una distribución no uniforme de esfuerzos alrededor de los
precipitados, o por variaciones de composición. La cuestión fundamental, sin embargo, radica en la
determinación de la causa de la formación de dichos precipitados y la razón de su localización
exclusivamente en la región de la interficie, por lo que nuestra discusión se centrará principalmente
en este punto.
La enorme variabilidad de fenómenos que afectan a la epitaxia de los compuestos III-V, debido
a la diferente intensidad de los enlaces Al-As, Ga-As e In-As, se traduce en este caso, en un amplio
espectro de posibles explicaciones a los hechos observados. La desorbción, incorporación y
segregación de los elementos que constituyen el ternario, y las limitaciones cinéticas y termodinámicas
(gap de miscibilidad) que afectan a estos compuestos, son los procesos fundamentales que determinan
la calidad final del material epítaxíado'".
En primer lugar, podemos considerar que Tg mayores, aumentan la movilidad de los átomos
del grupo III, incrementando la inestabilidad del lno.52Alo.48As crecido dentro del gap de miscibilidad.
Como caso extremo, la formación de precipitados como consecuencia de la separación de las
respectivas fases binarias en agregados de lnAs o AlAs, se vería favorecida por la activación de la
cinética de crecimiento en MBE a temperaturas más altas". Sin embargo, este razonamiento no parece
demasiado plausible, dado que en estas condiciones, la descomposición del InAIAs debería tener lugar
en toda la capa, y por lo tanto los precipitados deberían encontrarse distribuidos en todo su espesor,
contrariamente a nuestros resultados experimentales.
En segundo lugar, Foxon et alY han mostrado que en el crecimiento por MBE de capas de
InxGa¡_xAs y InxGa¡_xP sobre GaAs, una desorbción de A� a temperaturas altas, puede provocar un
enriquecimiento en In y Ga en la superficie de crecimiento, y una segregación del elemento V del
substrato hacia la capa para suplir la deficiencia de As. En nuestro caso, esto podría implicar un
aporte de P del substrato hacia la epicapa, formándose agregados de In en la interficie. Sin embargo,
esta hipótesis también pude ser fácilmente descartada, teniendo en cuenta estos tres factores: a) El
rango de temperaturas estudiado es menor que el valor Tg=620°C87, a partir del cual la desorbcion
de A� es significativa; b) Durante la epitaxia de nuestras muestras se incrementó el aporte de AS4 a
medida que se incrementaba la temperatura de crecímiento'" para evitar daños debido precisamente
a su deficiencia; e) La sobrepresión de As provoca un intercambio P-As en el substrato, formando
una capa de lnAs en la interficie, y no agregados de In por pérdida de P.
.. Estos fenómenos afectan preferentemente al elemento más volátil del compuesto, en nuestro caso el In.
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FIG. 3.29. Precipitados tipo B a mayor
magnificacián. Condiciones de contraste para /as
cuatro reflexionesprincipales a) g=022, b) g=022,
e) g=OO4 y d) g=040 en el eje de zona {lOO].
De entre los tres elementos III mencionados, el In es el elemento más problemático ya que
presenta una energía de enlace menor con el As. En primer lugar podemos destacar la
correspondencia de nuestro valor crítico 530°C < Tg < 550°, con los resultados experimentales de
otros muchos investigadores. Houdré et al.88 han observado desorbción de In a partir de Tg=545°C.
Reithmaier et al. 89 han observado un crecimiento 3D a partir de 530°C, en capas deformadas de
InGaAs sobre GaAs, asociándolo también a un pérdida de In. Turco et aI.45,54 han analizado la
dependencia de los coeficientes de incorporación ajo Y aAs con el valor de los flujos, la temperatura
de crecimiento y la composición de capas de InyAl¡_yAs crecidas sobre InP y GaAs, mostrando una
reducción de ajo a partir de Tg=550°C sobre substratos de InP. Finalmente, Lee et al.90 describen
un deterioro de la morfología y de las movilidades de portadores en capas de InAIAs sobre InP
crecidas a Tg < 540°C.
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Trataremos de centrar un poco más la problemática analizando más detalladamente la relación
entre Pp y Tg• En la figura 3.30 hemos representado en escala logarítmica los valores de PSF Y Pp en
función de lOOOIT. Es evidente que existe una correlación entre el número de defectos y de
precipitados a medida que Tg aumenta, si bien la tendencia que presenta PSF hacia valores más altos
es menor que la de Pp' Ello es debido a la contribución del aumento de Tg a la disminución del n?
de defectos nativos, tal como ha sido mostrado en el rango 300°C < Tg< 530°C. Hemos intentado
ajustar los puntos de la gráfica 3.30 mediante una ecuación de tipo Arrhenius P ex expf-Ej/k'T),

























FIG. 3.30. Representación de los valores de PSFY Pp enfunción de Tg. Un
ajuste de Arrhenius de los puntos experimentales da una energía de
activación para la nucleacián de precipitados de Ep=5 eVo
Mozume et al.?' han determinado un valor de 3.9 eV, para la energía de activación (Ect) de
la desorbción de In en crecimiento de InAs sobre GaAs, correspondiente a la entalpía de
descomposición del InAs. Este mismo trabajo recoge otros resultados experimentales de varios
autores, a partir de diferentes técnicas de caracterización, entre ellos, los valores Ect=4.6 eV para la
desorbción del In durante el crecimiento de InAIAs y Ect=4.4 eV en el crecimiento de InGaAs. Zhang
et al.92 han analizado la desorbción de los elementos del grupo Ill de las superficies (100) del GaAs
y InAs, obteniendo también Ect=4 eV para la desorbción del In durante el crecimiento. Evans et
al. 93,94 han mostrado que los coeficientes de incorporación de los elementos del grupo III también
mantienen una relación de Arrhenius con Tg, obteniendo unas energías de activación para la pérdida
del elemento del grupo III de 4.8 eV y 4 eV en la epitaxia de GaAs/GaAs y InAs/GaAs
respectivamente. La disminución del valor de Ect para el InAs se atribuye al efecto de los esfuerzos
entre el InAs y GaAs que reduce el coeficiente de incorporación del In, tal como ha sido mostrado
por Turco et al.45,54. Recientemente, Tournié et al. 95 han observado pérdida de In a Tg > 520°, pero
también una limitación de la desorbción a temperaturas hasta de 600°C, proponiendo un mecanismo
de compensación basado en el hecho de que la pérdida de In da lugar a una población alta de Al que
a su vez incrementa el coeficiente arO'
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Por otro lado, aunque en principio se consideraba que la técnica de MBE era un proceso
controlado fundamentalmente por limitaciones cinéticas, se ha aceptado que muchos de los fen6menos
que ocurren durante el crecimiento pueden ser explicados mediante consideraciones termodinámicas.
Concretamente, se ha demostrad096,97 la existencia de segregaci6n de elementos del grupo III (con
mayor fuerza en el orden In> Ga> Al) Y de los dopantes, hacia la superficie, motivada por el balance
energético de los potenciales químicos y de las presiones parciales de los elementos constituyentes de
los compuestos ternarios, a las temperaturas usuales de crecimiento (530°-6OQ°C) y en distintas
técnicas de epítaxía'", Otros parámetros como la energía de formaci6n de los enlaces, el valor de
los radios covalentes o los coeficientes de difusi6n, tienen mucha menor influencia en el mecanismo
de segregaci6n.
A la vista de estos resultados la nucleaci6n de precipitados parece tener una explicaci6n más
oportuna en un fen6meno asociado a la desorbci6n y segregaci6n de In durante la epitaxia. La
existencia de una capa interficial de InAs, juega también un papel esencial en la determinaci6n de la
morfología final del material epitaxiado. A continuaci6n, exponemos un modelo que pretende explicar
nuestros resultados experimentales:
* A 10 largo de toda la exposici6n del presente capítulo, hemos comentado
frecuentemente la existencia de una capa de InAs inducida por la preparaci6n
del InP en una atm6sfera de sobrepresi6n de As. A medida que se aumenta la
temperatura del substrato, esta capa se hace más gruesa y por 10 tanto aumentan
los esfuerzos en esta regi6n interficial. Podemos tener incluso, que el
crecimiento no se lleve a cabo en modo bidimensional sino con nuc1eaci6n de
islas, con mayor densidad a medida que Tg aumenta. Varios autores han
confirmado experimentalmente, que el esfuerzo reduce los valores del
coeficiente de incorporaci6n de In45,93,94, por 10 que es de esperar que la
desorbci6n de In se produzca de forma preferencial en el entorno de estas islas,
provocando la aparici6n de agregados de AlAs. Consideramos que éste es el
origen de los precipitados A. Ahora bien, la diferencia de parámetro de malla
entre los binarios (lnAs-AlAs) impl ica una desadaptaci6n total de :::::. 7% (.>' Y
una superposici6n de dos redes cristalinas con una desadaptaci6n tal, conduciría
a la formaci6n de patrones de Moirée de :::::. 70 Á de separaci6n. La
irregularidad en la distribuci6n de las franjas de Moirée en el interior de
nuestros precipitados (Fig. 3.28) indica la existencia de núcleos de AlAs o bien
de InyAl¡_yAs con valores de YIn muy pequeños (fuerte desorbci6n de In).
* Las condiciones de crecimiento de nuestras muestras, nos sitúan indudablemente
dentro del dominio de existencia de segregaci6n de In hacia la superficie. En
este caso se podría producir una compensaci6n de la pérdida de In por
desorbcíén?", dando lugar a la aparici6n de agregados de IDyAI¡_yAs con
.. InAs y AlAs presentan una desadaptación del 3.23 % y -3.54% respectivamente, con respecto al substrato de InP.
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valores de Yln próximos a 0.52, también localizados en la interfice, donde
ambos fenómenos coexisten. Este sería el origen de los precipitados de tipo B,
que presentan una coherencia cristalina con la matriz que los rodea.
* El hecho de que no se produzca precipitación fuera de la interficie, induce a
pensar que la desorbción del In se atenúa fuera de esta zona deformada, siendo
el mecanismo de segregación de In el que predomina durante el resto de la
epitaxia. En estas condiciones, se ha demostrado la existencia de una capa con
exceso de población de In97,100 que permanece flotante entre la fase gaseosa
correspondiente a los átomos que llegan a la interficie y la fase sólida ya
estabilizada. Esta capa flotante va incorporándose al material a medida que la
epitaxia progresa". Existen evidencias experimentales de que los fenómenos de
segregación tienen lugar de forma predominante en centros de esfuerzo
localizado como defectos, dislocaciones, dominios de antifase o fronteras de
grano en aleaciones metálicas73,76,101. En nuestro caso, la existencia de
precipitados tipo A en la interficie, podría favorecer este mecanismo de
segregación y subsiguiente incorporación de la capa flotante, dando lugar a
variaciones de composición en la capa epitaxiada, a medida que aumenta su
espesor. Este sería el origen de las inhomogeneidades de contraste observadas
principalmente en el entorno de los precipitados tipo A.
* El incremento de las densidades de defectos para Tg > 530°C, en detrimento de
las propiedades ópticas y eléctricas del material, tiene una relación directa con
su nucleaci6n en los precipitados, que también aparecen con mayor densidad
a medida que Tg aumenta.
* La reducción monótona de la asimetría en todo el rango 530°C < Tg < 590°C
es debida a que los defectos no son ya de origen estructural sino inducidos por
la existencia de los precipitados.
3.5.6 CONCLUSIONES
Hemos estudiado la evolución de la morfología de las capas de lnAlAs a temperaturas de
crecimiento Tg > 530°C. En visión planar (100) se observaron inhomogeneidades de contraste,
cubriendo mayor superficie de la muestra a medida que aumentaba Tg, cuyo tamaño variaba con la
distancia a la interficie de la región examinada. Para el valor más alto de Tg> esta estructura formaba
una red continua en las direcciones [001] y [010]. Paralelamente se tenía un incremento de las
densidades de defectos en el material y un deterioro de las propiedades ópticas y eléctricas.
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Tras el análisis de los anteriores resultados hemos llegado a las siguientes conclusiones:
* Hemos constatado la existencia de dos tipos de precipitados justo en la interficie
lnAIAs/lnP, con una energía de activaci6n para su nucIeaci6n de�=5 eVo Sus
características y origen han sido discutidas en funci6n de los fen6menos de
segregaci6n y desorbci6n de In, que tienen lugar durante el crecimiento de la
mayoría de compuestos ternarios de materiales Ill-V:
- El origen de los precipitados tipo A, más grandes y de composici6n
variable, se ha atribuido a la desorbci6n de In, favorecida por el campo
de esfuerzos asociado a la capa de lnAs formada en la interficie tras el
tratamiento térmico para la desorbci6n del 6xido. Así, en el entorno de las
islas de lnAs, se tienen agregados de AlAs o de InyAI¡.yAs con fracci6n
de In baja. Su superposici6n da lugar a patrones de Moirée en las
observaciones mediante microscopía electr6nica de transmisi6n.
- Los precipitados B se han caracterizado como agregados de InyAI1.yAs
(con Yln pr6ximos a y=0.52 y por lo tanto coherentes con la matriz que
los rodea), debidos a una compensaci6n entre la desorbci6n de In en la
capa y la segregaci6n de In del substrato hacia la superficie de
crecimiento.
El hecho de no observar precipitados en ausencia de un campo de
esfuerzos, es decir, lejos de la regi6n de la interficie, indica que la
desorbci6n del In se atenúa. La segregaci6n hacia la superficie de
crecimiento predomina, y la adsorbci6n del exceso de poblaci6n de In en
la interficie de crecimiento, a medida que la epitaxia progresa, da lugar
a variaciones de composici6n responsables, de las Irregularidades de
contraste en las observaciones mediante TEM.
* Los precipitados actúan como centros localizados de esfuerzos, favoreciendo la
nucleaci6n de defectos bidimensionales y dislocaciones, que se propagan a
través de toda la capa por deslizamiento en los planos {111}.
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3.6 SEGREGACIÓN EN EL ENTORNO DE LAS DISLOCACIONES
La caracterizaci6n de varias capas de lnAlAs cuya Tg se sitúa entre 550°C-570°C, nos ha
permitido comprobar que las inhomogeneidades de composici6n provocadas por los fen6menos de
segregaci6n y desorbci6n de In a Tg altas, pueden adoptar distinta morfología dependiendo de la
propia configuraci6n del lnAlAs. Hemos visto cómo estas inhomogeneidades se manifiestan
preferentemente en el entorno de los precipitados nucleados en la interficie. Los siguientes apartados
muestran un ejemplo de variaciones de composici6n inducidas por la presencia de díslocacíones'?"
3.6.1 FRANJAS DE INTERFERENCIA EN EL EJE DE ZONA [100]
Cuando analizamos la morfología de la superficie del lnAlAs, en el eje de zona [100], en
condici6n de BF y dos haces con g= (022) , observamos la existencia de unas nuevas irregularidades
de contraste, muy semejantes, en principio, a la estructura descrita anteriormente. Para fijar la
nomenclatura denominaremos tipo I a la estructura en forma de cuadrados presentada en el apartado
3.5, y tipo 11, a esta nueva irregularidad en el contraste de las imágenes de TEM. Estas
irregularidades, resultan muy similares a las franjas de interferencia típicas de los fallos de
apilamiento simples, presentando líneas oscuras y claras, con modulaci6n de contraste en la direcci6n
perpendicular a dichas líneas. Sin embargo, esta estructura tipo II, se extiende a lo largo de las
direcciones [010] y [001]], en lugar de las
[011] y [011J correspondientes a las trazas de
los planos {111} de los fallos de apilamiento
sobre el plano de observaci6n (100). De
hecho, la estructura tipo II coexiste con una
densidad relativamente baja de estos defectos
de apilamiento (SF), tal como puede observar­
se en la figura 3.31. Los SF aparecen muy
frecuentemente emparejados, es decir, afec­
tando a los planos {111} Y {1TI} en posicio­
nes simétricas con respecto a los planos (011)
y (011) respectivamente. Esta configuraci6n
es característica de los defectos originados en
el mismo punto, presumiblemente en la inter­
ficie entre el InAlAs y el InP. En el entorno
de los SF, se puede distinguir también la
estructura tipo 1, que como ya hemos ilustrado
estaba asociada a precipitados en la interficie.
FlG. 3.31. lnO•52 AIO.48 As crecido a �=570°C. Se
observan líneas de contraste irregular (11) a lo largo de
(010), y fallos de apilamiento frecuentemente
emparejados, y con la estructura tipo 1 asociada.
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FIG.3.32. Condiciones de extinción de la estructura tipo 11. Contrastefuerte cuando se utilizan las reflexiones a) g=022
y b) g=022, y extinción de las líneas paralelas al vector g para e) g=OO4 y d) g=040.
La figura 3.32a a mayor magnificaci6n, ilustra más claramente las características comentadas,
a la vez que muestra que la estructura tipo 11 tampoco se extiende uniformemente por toda la
superficie del InAIAs. Además, podemos reconocer ahora fácilmente, los cuadrados típicos de la
estructura 1, siempre asociados a defectos de apilamiento. En esta imagen hemos señalado la esquina
de uno de estos cuadrados con un triángulo negro, para utilizarla como punto de referencia para
superponer el resto de las imágenes. Así, en la figura 3.32b, correspondiente a g=022, podemos
observar la extinci6n de las franjas de interferencia de los fallos de apilamiento en los planos {IT1},
y c6mo las de los planos {ITI}, fuera de contraste en g=022 (Fig. 3.32a), son ahora visibles. Las
líneas de contraste irregular de la estructura JI, están presentes sin embargo, en las dos orientaciones.
Contrariamente, las franjas de interferencia asociadas a los SF's en los cuatro planos {1I1}, son
ohservables tanto con g=004 (Fig. 3.32c) como con g=040 (Fig. 3.32d), pero la estructura II para
- 101 -
.
' ,-;:_. ¡ ,0:',\ 'j
'_;'. '¡;�_:;'�C;l i Quínü'..:a 1
� __...-....�: "_��.,..,.. .,.-,:,.�.,,.,
M---,;;o'·"."'I."'"
Capüulo 111
estas dos reflexiones, presenta condición de extinción total, de las líneas que se extienden en la
dirección paralela al vector g utilizado en la formación de la imagen. Vemos que se trata en resumen
de las mismas condiciones de extinción de contraste que las observadas para la estructura tipo 1.
Aún podemos analizar con más detalle la estructura 11, ampliando la magnificaci6n de las
imágenes, tal como se muestra en la figura 3.33. Se puede observar que en este caso, no se trata de
una estructura cerrada de cuadrados completos, sino que las franjas de interferencia, se extienden a
uno y otro lado de una dislocación cuya traza en la dirección de observación se encuentra siempre
en la dirección [011]. El contraste asociado a esta dislocación se hace mucho más débil para g=022 .
. FIG. 3.33. Contraste de la estructura tipo II a mayor
aumento. Se observa una dislocación en la dirección [Ol l],
justo en la intersección de las bandas de contraste
orientadas según <010).
FIG. 3.34. Imagen XTEM en la dirección de observación
[0[1]. La estructura tipo IIpresenta líneas claras y oscuras
a =400 de los planos {lUJ.
3.6.2 CARACTERIZACIÓN EN SECCIÓN TRANSVERSAL
En la figura 3.34 podemos observar la apariencia de las inhomogeneidades de contraste tipo 11
en la dirección de observación [011]. De hecho, sus características en XTEM son prácticamente
idénticas a las de la estructura 1: una serie de franjas de contraste claro y oscuro orientadas en una
dirección a unos 40° con respecto a los planos {lll}. Sin embargo, estas franjas no parecen llegar
a alcanzar la interficie entre capa y substrato.
En esta imagen destaca por otro lado, la existencia de una capa oscura sobre la interficie entre
el InAlAs y el InP. Si en lugar de g=022, se utiliza la reflexión g=200, que intensifica las
diferencias de contraste debido a factores de estructura distintos'?", esta capa oscura de bordes
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indefinidos se transforma en una serie de líneas muy bien dibujadas, paralelas al plano de crecimiento,
correspondientes a materiales de distinta composici6n. Finalmente, hemos resuelto que se debían a
interrupciones no controladas del sistema de MBE, cuyos transitorios de flujo podrían haber
provocado inhomogeneidades de composici6n.
3.6.3 ANÁLISIS DE LAS TRAZAS
Tras los resultados de la caracterizaci6n en secci6n planar y transversal, podemos realizar un
estudio de las trazas de la estructura, con el objetivo de determinar un posible plano cristalográfico
cuyas proyecciones sobre los planos perpendiculares a ambas direcciones de observaci6n
correspondiera con las líneas observadas. El esquema de la figura 3.35a pretende resumir las
relaciones de orientaci6n de las trazas conocidas. Trasladando esta informaci6n a la proyecci6n
estereografica'P de un cristal fcc sobre el eje de zona [l00J (Fig. 3.35b), y utilizando la esfera de
Wulff, hemos intentado indexar la superficie del cristal que conduciría a las citadas proyecciones. En
este punto, hemos de destacar que si la imagen ha sido obtenida en una posici6n desorientada respecto
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FIG. 3.35a. Esquema de las trazas observadas sobre los
planos (lOO) y (011).
FIG. 3.35b. Representación esquemática de la proyección
estereográfica de un cristal fcc en el eje de zona (lOO).
En nuestro caso, para obtener una imagen de dos haces en campo claro, es necesario girar la
muestra hasta obtener difracción fuerte para un único vector g. No obstante, hemos obtenido contraste
suficiente para poder caracterizar la posici6n de las trazas. girando la muestra tan s610 10, por lo
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tanto, no consideraremos desorientación respecto del eje de zona en primera aproximación.
Finalmente, tomando una desviación de 45 o con respecto a las direcciones (O 11> en el eje [100] y
un ángulo <p de :::::400 con respecto a la dirección de crecimiento en [011] XTEM, hemos obtenido
(304), (101) y (403), como posibles índices de Miller de la superficie desconocida. Esta
indeterminación emerge de la dispersión de valores de rp en las proyecciones en [011]. Si
consideramos que las dislocaciones observadas en sección planar, pueden ser caracterizadas como
dislocaciones mixtas ("screw") en la dirección (101) Ca partir de las condiciones de extinción
determinadas), entonces podemos concluir que el plano (101) es la solución más probable.
3.6.4 DISCUSIÓN Y CONCLUSIONES
A partir de las observaciones en secci6n planar, (franjas de interferencia semejantes a las de
los SF, pero en las direcciones (010)), podríamos pensar que el contraste de la estructura tipo 11 se
debe a la diferencia de fase inducida por una traslaci6n rígida de un fragmento del cristal'", con unos
planos de deslizamiento distintos de los {111}. El hecho de que la apariencia de este defecto en
XTEM, sea muy diferente de las líneas oscuras abruptas orientadas según las direcciones (211),
propias de los defectos de apilamiento en los planos {111} (Fig. 3.34), no es razón suficiente para
descartar esta traslación espacial como origen de la estructura. Sin embargo, las imágenes de
difracción por haz convergente (CBED)I04
(Fig. 3.36) tomadas justo sobre la región de
las franjas, muestra una enorme distorsi6n
tanto de las líneas de HOLZ como de las
interferencias de espesor en el interior del
disco de difracción, lo cual muestra que el
contraste no se debe a un fallo de apilamiento
simple105 sino a un defecto mucho más
complejo.
Cherns et al.106 han observado unas
líneas de contraste muy semejantes a las
descritas, en capas de InGaAsP crecidas sobre
InP, asociándolas a la diferencia de fase
introducida por la presencia de precipitados
enriquecidos en Ga-P, alargados en la
dirección de crecimiento y localizados en la
superficie de la capa. Nuestras observaciones
en sección transversal no han mostrado
evidencia alguna de la formación de este tipo
de agregados.
FIG. 3.36. Imagen de difracción por haz convergente en el
eje de zona (lOO). Las líneas HOLZ y las interferecnias de
grosor en el interior del disco de difracción presentan una
gran distorsión.
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De la misma forma que la estructura tipo 1 estaba claramente asociada a los precipitados en la
interficie, en este caso, hemos puesto de manifiesto que la estructura tipo 11, está muy relacionada con
las dislocaciones. Esto queda patente en la figura 3.33, en la que también se puede comprobar la
existencia de regiones de la muestra libres tanto de dislocaciones, como de inhomogeneidades de
contraste. Así, hemos considerado que el origen de esta estructura es el mismo que el razonado para
el caso anterior, es decir inhomogeneidades de composici6n debido a la segregaci6n favorecida en el
entorno de las dislocaciones.
En resumen, podemos tener varios efectos superpuestos. Por un lado, el incremento de Tg
favorece la migraci6n de los átomos que alcanzan la superficie de crecimiento a la vez que aumenta
la inestabilidad del compuesto que, recordemos, se ve sometido a la existencia de un gap de
miscibilidad. En segundo lugar, los fen6menos de segregaci6n y desorbci6n a alta temperatura, al
igual que la difusi6n de las especies, son procesos que se ven favorecidos en el entorno de regiones
sometidas a esfuerzo, como por ejemplo precipitados y en este caso, dislocaciones'". Como
consecuencia, la difusi6n de los elementos en estas zonas, en las que además sus coeficientes de
incorporaci6n se ven modificados, provoca inhomogeneidades de composici6n en los planos
adyacentes a los defectos, responsables de las irregularidades de contraste que se observan en las
imágenes de TEM.
* En este caso particular no hemos podido determinar con exactitud la causa de la nucleación de las dislocaciones, aunque bien podrían
haberse originado cerca de la interficie, donde existían capas de composición variable tal como hemos señalado. No obstante, hemos
considerado oportuno mostrar estos resultados con cierto detalle, puesto que, a pesar de las indeterminaciones comentadas y de las
aproximaciones realizadas en el análisis de las trazas, creemos que constituye un claro ejemplo a favor de las hipótesis desarrolladas en




En este capítulo hemos descrito los resultados de la caracterizaci6n estructural mediante
microscopía electr6nica de transmisi6n, de capas de II1o.52Alo.4sAs epitaxiadas por MBE, sobre
substratos (100) de InP. Entre los distintos parámetros que determinan la calidad cristalina de la
epicapa, hemos destacado el tratamiento de limpieza de la superficie del substrato previa a la epitaxia
del InAIAs y la temperatura de crecimiento de las capas.
Preparación del substrato:
* Tras la comparaci6n de los distintos tratamientos químicos de limpieza se ha
analizado la influencia de la temperatura de desorbcion del 6xido de pasivaci6n
Th' en una atm6sfera de sobrepresión de As, sobre la calidad estructural del
InAIAs.
* Un calentamiento a 500°C resulta insuficiente. Se observan restos de óxido y
rugosidad en la interficie, que facilitan la formaci6n de defectos
bidimensionales.
* La activaci6n de la migraci6n atómica superficial para temperaturas del
substrato mayores, permite la difusi6n de los elementos hacia sitios
preferenciales, disminuyendo la probabilidad de formaci6n de vacantes e
incorporaci6n de impurezas, favoreciendo un crecimiento bidimensional. Se
reducen así las densidades de defectos.
* Hemos establecido que un tratamiento térmico a la temperatura Th=530°C,
para el que se observa una transición a una reconstrucci6n 4x2 de la superficie
del InP, proporciona un frente de crecimiento 6ptimo para la posterior epitaxia
del InAIAs.
Temperatura de crecimiento:
* Tras el análisis mediante TEM de capas de InAIAs crecidas en el rango de
temperaturas 300° :S:Tg :S: 590° , y las posteriores correlaciones con los
resultados de las caracterizaciones 6pticas y eléctricas, hemos determinado que
la temperatura 6ptima para el crecimiento de II1o.52Alo.4sAs en una atm6sfera de
sobrepresi6n de As, es 530°C. A esta Tg, se tiene un material de una gran
calidad sin necesidad de aporte adicional de In para compesnsar la pérdida por
desorbci6n.
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* A Tg muy bajas, se observan unas densidades muy altas de dislocaciones
filiformes (1010 cm+) coexistiendo con una estructra maclada preferentemente
en los planos {11 1 }. La asimetría en la formaci6n de estas micromaclas se ha
atribuido a la anisotropía espacial de crecimiento entre las direcciones [011] y
[011]. La nucleaci6n de estos defectos es debida a la limitaci6n cinética de la
epitaxia a esta Tg tan extrema.
* En el rango 440°C ;:5;Tg < 530°C, se observa una disminuci6n progresiva de las
densidades de defectos y un aumento de la asimetría entre las densidades de
fallos de apilamiento que afectan a los planos {11 l} Y {1TI}. Hemos
explicado la existencia de este tipo preferencial de defectos en base a la
disociaci6n de las dislocaciones mixtas de 60°, bajo la influencia del campo de
esfuerzos inducido por la capa de InAs que se forma sobre el InP, tras el
proceso de limpieza. Se ha atribuido la asimetría, a las distintas barreras de
fricci6n que afectan a las dislocaciones parciales según provengan de una
dislocaci6n en el sistema [01l]{111} 6 en [Oll]{lTI}. Hemos comprobado
que la disociaci6n es un fen6meno activado térmicamente y se ha determinado
una energía de activaci6n de 1.9 eV para la formaci6n y movimiento de las
parciales.
* En el rango 530 < Tg;:5; 590°C, hemos puesto de manifiesto la ocurrencia de
segregaci6n y desorbci6n de In, fen6menos muy estudiados mediante otras
técnicas de caracterizaci6n. Estos procesos se ven activados en el entorno de
centros localizados de deformaci6n como por ejemplo, en núcleos
tridimensionales de InAs formados al aumentar el espesor de la capa de InAs
a medida que Tg crece, o también en los planos adyacentes a las dislocaciones.
Hemos presentado la evidencia de que estos procesos pueden dar lugar a una
estructura compleja, no necesariamente homogénea en toda la epicapa, con
formaci6n de precipitados e inhomogeneidades de composici6n incluso a nivel
macrosc6pico. De alguna forma se ha establecido un puente entre los resultados
analíticos y numéricos de estas otras técnicas de caracterizaci6n y simulaci6n,
con la visualizaci6n directa de la morfología del material epitaxiado. En este
sentido, la microscopía electr6nica constituye una herramienta casi
indispensable, para confirmar las interpretaciones de los resultados de otras
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FENÓMENOS DE ESTABILIZACIÓN EN EL DOMINO DE
INMISCIBILIDAD EN EL SISTEMA I"xGat_xAs/InP
4.1 OPTIMIZACIÓN DEL CRECIMIENTO DE Ino.s3 Ga0.47As
En el capítulo anterior, se han determinado las condiciones óptimas para el crecimiento de
InAIAs con adaptación al InP. Hemos finalizado pues, la primera etapa de fabricación de un
dispositivo funcional, es decir, la obtención de una capa tampón crecida sobre el substrato.
Lógicamente, el siguiente paso debería ser el estudio de las capas de InxGa1_xAs de composición
variable, que de hecho configurarán el núcleo del transistor HEMT. No obstante, resulta indispensable
un análisis previo del crecimiento de InGaAs directamente sobre el InP, con el objeto de optimizar
también los parámetros que puedan afectar a la calidad estructural de la capa epitaxiada.
Entre estos parámetros, destaca nuevamente la temperatura de crecimiento. La influencia de las
variaciones de Tg en la morfología del InGaAs fue analizada en el laboratorio de Cardiff tanto
eléctrica como estructuralmente, mediante mediciones de efecto Hall y DCXD1. Se crecieron capas
de IIlo.53Gao.47As, de 2 ¡..Lm de espesor a un velocidad de 0.85 ¡..Lm/h, en un rango de temperaturas
entre 510°C-560°C. Los resultados principales fueron los siguientes:
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* No se determin6 una influencia notable de Tg sobre los valores de FWHM de
la caracterizaci6n DCXD.
* Ligera mejora de las propiedades eléctricas hacia los límites más bajos del
rango de temperaturas estudiado.
* Desorbci6n significativa de In para Tg> 550°C.
* Temperatura óptima de crecimiento 515°C.
Tras estas caracterizaciones previas, pasaremos al estudio del crecimiento de capas deformadas
de InxGat_xAs. Antes de estudiar la dependencia del espesor crítico y los mecanismos de relajaci6n
de los esfuerzos, con la desadaptaci6n entre capa y substrato, conviene analizar las posibles
consecuencias de la existencia del dominio de miscibilidad para las combinaciones III-V, sobre el
modo de crecimiento y la morfología final de la epicapa. Así, en este capítulo desarrollaremos la
problemática concerniente a la existencia de modulaciones de composici6n, separaci6n de fases y
superestructuras ordenadas en el crecimiento epitaxial del InxGat_xAs.
4.2 CARACTERIZACIÓN DE CAPAS DE Ino.543 Ga0.457 As
4.2.1 DETALLES EXPERIMENTALES






TABLA 4.1. Espesor de ÚJs capas de Ino.543 Ga0.457As
y valores de la longitud de onda A de la modulación
de contraste.
El primer grupo de capas de InxGa¡_xAs ha
sido crecído'" a una composici6n fija de
x=54.3%±0.2%, que corresponde a una
deformaci6n ligeramente compresiva (f=0.09%)
con respecto al InP. Antes del crecimiento, los
substratos (100)±0.5° de InP dopados con Fe,
fueron sometidos a un ataque químico a 50°C en
una soluci6n de H2S04:H20:H202 en la
proporci6n 7: 1: L El espesor t de las capas se
sitúa entre 0.3 JLm y 2 JLm±0.05 JLm (tabla 4.1).
Para evitar la introducci6n de artefactos
adicionales debido a fluctuaciones no controladas
de los parámetros de MBE, todas las capas se
obtuvieron en el mismo proceso de crecimiento, y
a Tg=515°C. Al igual que en las muestras de InAIAs del capítulo anterior, esta temperatura se
determin6 mediante la observaci6n por RHEED de la completa desorbci6n del 6xido de pasivaci6n
de la superficie del InP, y la posterior calibraci6n empleando un pir6metro tipo Ircon V2.
.. Podemos encontrar una descripción detallada del sistema VG Sernicon V80H de MBE, utilizado para el crecimiento de todas las
estructuras que se analizaran en el presente capítulo, en el trabajo de Westwood et al.2 sobre la epitaxia de In.Ga¡.xAs sobre GaAs.
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4.2.2 MODULACIÓN DE CONTRASTE EN
EL EJE DE ZONA [100]
Primeramente hemos preparado estas
muestras de InGaAs para su observación en
sección planar en el eje de zona [100], mediante
pulido mecánico y bombardeo con Ar+, utili­
zando el soporte refrigerado con nitrógeno
líquido. La figura 4.1 a muestra la morfología de
la superficie de la capa de InGaAs de 0.29 ¡Lm
de espesor, en condición BF y dos haces utili­
zando la reflexión g=022. La característica más
notable en este especimen es la existencia de una
estructura casi cuadriculada, formada por unas
bandas de contraste oscuro, prácticamente
alineadas en las direcciones [010] y [001], Y
observable también utilizando la reflexión
g=0223,4. La distancia entre bandas paralelas
es aproximadamente la misma en toda la
superficie, dando lugar a una modulación cuasi­
periódica de contraste, cuya longitud de onda,
que denominaremos A (distancia entre el centro
de dos líneas oscuras), es del orden de 400 nm
en este caso.
No hemos encontrado diferencias signi­
ficativas de los valores de A entre las dos
direcciones (010) . Estamodulación de contraste
presenta también unas condiciones muy claras de
extinción: cuando las reflexiones más intensas
corresponden a los vectores g=004 o g=040, las
bandas de contraste paralelas a g desaparecen
(Fig. 4.1b Y 4.1c). Este comportamiento indica
la presencia de un campo de esfuerzos en las
direcciones <O 1O) . El diagrama de difracción de
electrones no presenta ninguna variación
significativa con respecto al típico difractograma
de una red fcc.
Las capas de InGaAs de mayor grosor,
también presentan esta modulación cuasi­
periódica de contraste, con las mismas orien­
taciones y condiciones de observación, pero
FlG. 4.1. a) Modulación cuasi-periódica de con/ras/e en las
direcciones (011) , en /a capa de lnxGa¡_xAs (x=0.543) de
0.29 um de espesor. Se observa extinción de las bandas de
contraste que son paralelas a /0 diección de g para b)
g=OO4 y e) g=040.
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con distinto periodo según el espesor de la capa. Concretamente, la longitud de onda A disminuye a
medida que aumenta el valor de t (tabla 4.1). Las medidas de A corresponden al valor medio
determinado sobre una extensi6n de = 20 p.m2, con un porcentaje de error de = 10%. La figura 4.2
ilustra la dependencia de A con el grosor t de la capa. La imagen 4.2a corresponde a la capa de 0.29
p.m de espesor y la 4.2b a la de 0.49 p.m. En la siguiente muestra (t=0.74 p.m, Fig. 4.2c), además
de que A es ya notablemente menor, observamos la presencia de defectos de apilamiento y
dislocaciones filiformes. A medida que aumenta t, las densidades superficiales de estos defectos se
incrementan. Finalmente, para la capa más gruesa (t=2p.m, Fig. 4.2d) tenemos la modulaci6n de
contraste de menor A, y la más alta densidad de defectos, con PSF= 107 cm? y PTD= 106 cm". Cabe
destacar, que no se ha observado en ningún caso la presencia de una red ortogonal de dislocaciones
perfectas en la interficie, ni siquiera en la muestra de mayor espesor. Por otro lado, las imágenes
HRTEM, revelan una interficie plana, y una ausencia completa de restos de contaminaci6n.
FIG. 4.2. Reducción de la longitud de onda 11. de la modulación de contraste, a medida que aumenta el espesor de la capa:
a) tA=0.29 um, h) /B=0.49 um. e) /c=O. 74 y d) /E=1.96/l/ll.
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4.2.3 EVOLUCIÓN DE LA MODULACIÓN DE CONTRASTE CON LA DISTANCIA A LA
INTERFICIE
Con el objetivo de establecer la influencia de la modulación de contraste en la interficie, sobre
la generación de defectos en el InGaAs, hemos realizado una observación detallada de la muestras en
sección planar, estudiando la evolución de la morfología de la epicapa en función de la distancia al
substrato=". En la región cercana a la interficie, la capa de InGaAs se caracteriza por la presencia
de la modulación de contraste en las direcciones (010) con condiciones de extinción para g=004
y g=040, tal como hemos comentado en el apartado anterior. Para las muestras A y B, esta
modulación era visible tanto en las regiones superficiales como en la zona próxima al InP. Sin
embargo, en las capas más gruesas no ocurre así.
FIG.4.3. Imágenes BF-dos haces de la capa de InGaAs de la muestra más gruesa (lE=I.98 pm), aproximadamente a
400nm de la interficie, El asteriscomarca exactamente el mismo punto de la capa en las cuatro micrografías. a) Modulación
de contraste en las direcciones (010). b) Supe/puestas a la modulación, aparecen unas líneas de dislocación en la
dirección [011]. Para las reflexiones e) g=OO4 y d] g=040, se tiene extincián de las bandas de modulación paralelas al
vector g. Por el contrario, en ambas reflexiones, las dislocaciones permanecen el/fuerte contraste.
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Como ejemplo mostraremos los resultados correspondientes a la muestra E, cuyo espesor
(tE= 1.98 J.Lm) nos permite comparar la distinta morfología de la capa en la interficie (Fig. 4.2c), en
la zona intermedia (Fig. 4.3) Y en la región más superficial (Fig. 4.4). En la interficie entre el
InGaAs y el InP (fig. 4.2d), observamos la coexistencia de la modulación de contraste y de defectos
como fallos de apilamiento y dislocaciones filiformes. Las imágenes de la figura 4.3 han sido tomadas
un poco más lejos del substrato, aproximadamente a unos 400 nm del InP, y exactamente en la misma
zona de la muestra (señalada por el asterisco en el límite de las franjas de interferencia de un fallo
de apilamiento). La figura 4.3a, en la cual se utilizó la reflexión g=02I, presenta prácticamente las
mismas características que la 4.2d. Como es de esperar, para g=022 (Fig. 4.3b), la modulación de
contraste continúa siendo visible pero además, se observan ahora una líneas de dislocación orientadas
según la dirección [011]. Estas dislocaciones permanecen en fuerte contraste también para las
reflexiones g=004 (Fig. 4.3c) y g=040 (Fig. 4.3d), para las que en cambio, se tiene extinción de
la modulación de las bandas que son paralelas al vector g (exactamente las mismas condiciones que
las presentadas en la figura 4.1).
F1G. 4.4a. Zona superficial de la capa de lnGaAs de la
muestra E, donde se observa que la modulación de
composición ha desaparecido completamente. Tan sólo son
visibles las líneas de dislocación a lo largo de [017].
�
.... i.-
F1G. 4Ab. Las líneas de dislocación presentan extinción
para la reflexión g=022.
Cuando la región examinada corresponde a las zonas más superficiales de la capa de InGaAs,
la modulación de contraste ha desaparecido completamente, tal como ilustra la figura 4.4. La reflexión
g=022 (Fig. 4.4a) muestra solamente las líneas de dislocación, que también se extinguen de forma
completa para g=022 (Fig. 4.4b). Basándonos en el criterio de contraste nulo para gh=O y
g.(bAU) =0, concluimos que se trata de dislocaciones perfectas, con una línea de dislocación u= [011].
Resulta notable una cierta asimetría en el número de SF entre las reflexiones g=022 y g=022, siendo
mayor el n? de fallos de apilamiento en los planos {l11} que {1TI}. Como vemos. también existe
una asimetría entre los sistemas [Oll]{ 1T 1} Y [01T][ 1TI] para este otro compuesto ternario InGaAs.
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La observación de las muestras en sección transversal ha confirmado completamente la
desaparición de la modulación de contraste en las regiones superficiales de la capa". En la figura 4.5a
de la muestra A, podemos ver unas franjas oscuras en la dirección [100], asociadas a la modulación
de contraste observada en sección planar, y que se extienden por todo el espesor de la capa. Por el
contrario, para la muestra más gruesa, estas bandas de contraste se localizan en una región
aproximadamente de 0.5 ¡Lm de altura sobre la interficie, desapareciendo completamente en las zonas
superficiales del InGaAs (Fig. 4.5b.).
FlG. 4.5a. Imagen XTEM [017J de la capa de InGaAs de
espesor lA =0.29 um. Las bandas de contraste según [lOOJ
corresponden a la modulación de contraste y se extienden
por toda la capa.
FIG. 4.5b. Imagen de la capa más gruesa, IE=I.98 pm.
Lasfranjas ocupan sólo una región de 0.5 um de espesor.
4.2.4 CARACTERIZACIÓN MEDIANTE DCXRD: DEFORMACIÓN REMANENTE EN LAS
CAPAS DE Ino.S43Gao.457As
Paralelamente a la caracterización estructural, S. Clark et al.? del laboratorio de Cardiff, han
llevado a cabo un análisis mediante DCXRD, para determinar el estado de deformación remanente
en las capas. Los resultados se muestran en la gráfica de la figura 4.6, donde se representa el valor
de la deformación remanente en la dirección paralela al plano de crecimiento (ell), en función del
espesor de la capa epitaxiada. Observamos una reducción gradual de esta deformación a medida que
t aumenta. Cabe destacar, que las dos primeras muestras se mantienen completamente deformadas,
mientras que la relajación de la deformación empieza a un valor de t entre 0.49¡Lm y 0.74¡Lm. Este
último espesor corresponde al especimen en el que se presentan los primeros defectos observables (SF
y TD J. No obstante, el hecho más notable es que, a pesar de la gran densidad de defectos para las
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F1G. 4.6. Deformacián paralela a la interficie enfunción
del espesor t de las capas de Inx;Ga¡.r4s (x=54.3%),
determinada a partir de los resultados de la caracterización
mediante DCRXD.
de la deformación) y de su diferencia de
espesor (tD= 1 ,um, tE=2 ,um) permanece una
ell remanente muy similar en ambas muestras.
Curiosamente, también presentan un mismo
periodo de modulación de contraste (tabla
4.1). Finalmente hemos de remarcar que las
simulaciones de DCXRD realizadas a partir
de la teoría dinámica de la difracción",
muestran que la introducción de una capa de
5 A de InAs en la interficie no modifica los
valores de ell' Asímismo, incluso las capas
más delgadas de InGaAs son suficientemente
gruesas para permitir despreciar el
corrimiento de los picos asociados a la
interferencia entre la amplitud difractada por
la capa y el I�.
4.2.5 MODULACIÓN DE COMPOSICIÓN ASOCIADA A LA MODULACIÓN DE
CONTRASTE
Tal como se expuso en el apartado 1.2.6 del capítulo 1, la mayoría de soluciones sólidas
constituidas por combinaciones ternarias o cuaternarias de elementos III - V, están sometidas a la
existencia de un gap de miscibilidad=". Ya hemos comentado también que, aunque en principio la
teoría termodinámica no se consideraba aplicable a una técnica de crecimiento regida por procesos
cinéticos como la MBE, se ha demostrado válida en situaciones de cuasi-equilibrio como el límite
entre fases en el frente de crecimiento, y en consecuencia, los materiales crecidos mediante MBE,
también están sometidos al gap de miscibilidad. No obstante, tanto de Crémoux? como
Stringfellow'P'!' pusieron de manifiesto el efecto estabilizador que ejerce el substrato sobre el
material epitaxiado, en crecimiento de heteroestructuras deformadas, debido a la modificación de la
curvatura de la función de energía libre de Gibbs producido por el término de energía elástica
asociado a la desadaptación, f. Quillec et al.'? concretaron estas teorías de estabilización con sus
resultados experimentales en capas de InxGa!.xAsyP!.y crecidas sobre substratos de InP mediante LPE,
mostrando que para f< 1 %(*l, este compuesto cuaternario podía ser obtenido en forma estable. en
condiciones de crecimiento y composiciones dentro del gap de miscibilidad.
.. Por ejemplo, no Se observó ningún efecto de estabilización inducida, cuando el substrato era GaP. con una desadaptación > 3 C;
con respecto a las composiciones del cuaternario In,GaJ.,AsyPJ.y consideradas.
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Existe una gran variedad de experiencias ilustrando que, la mayoría de compuestos inmiscibles,
metaestables en estas condiciones de crecimiento y mediante distintas técnicas de epitaxia, presentan
una modulación de contraste según las direcciones (010), como ejemplo, InxGal_xAsyPl_y y In.Ga.,
xAs por VPE13, LPE14,15, MOCVD16 y MBE17• Henoc et a1.18 asociaron esta modulación
a variaciones periódicas de composición, a partir de los resultados de las relaciones In Lo/Ga Ka,
As LaIGa Ka y P Ko/Ga Ka de los análisis EDX ("Energy Dispersive X-Ray Analysis") sobre las
imágenes STEM ("Scanning and Transmission Electron Microscopy") de capas de InXGal_xAsyPl_y
crecidas sobre InP, determinando unas variaciones de los valores de x e y de 0.1. Ueda et a1.19
también observaron modulaciones de composición en capas de InxGa1_xP Y InXGal_xAsyPl_y crecidas
sobre substratos de GaAs mediante LPE, encontrando unas variaciones periódicas de amplitud ±4-
5%. Finalmente, estos resultados fueron reproducidos nuevamente por Glas2ü en capas de In.Ga¿
xAsyP l-y sobre InP, obteniendo una variación de la relación Ga/As de hasta el 5%. Recientemente
Atzmon et a1.21 han desarrollado un cálculo téorico que describe la descomposición espinodal
durante el crecimiento de una capa de una aleación binaria, mostrando la estabilización de
perturbaciones sinusoidales de la composición, de longitud de onda grandes en la aproximación de
que la perturbación debería verse congelada a medida que progresa la epitaxia, por el crecimiento de
las subsiguientes monocapas'".
Una modulación de composición de este tipo induce una variación periódica de parámetro de
malla, que provoca la aparición de un campo inhomogéneo de deformaciones en el material. Treacy
et al.22 desarrollaron un modelo basado en la relajación de los esfuerzos asociados a la modulación
de composición, para explicar las modulaciones de contraste observadas en microscopía electrónica
de transmisión. Esta teoría constituye un magnífico ejemplo que sumariza, tanto la formación de las
imágenes convencionales de TEM como los efectos de las variaciones de composición y deformación
en un material, sobre el contraste de la imagen. Hemos considerado oportuno pues, dedicar el
siguiente apartado a la exposición de los puntos más importantes de esta teoría y sus principales
conclusiones.
.. Nuestros resultados experimentales, contradicen esta simplificación, en tanto observamos modificaciones de A con el espesor de
la capa, es decir, que aunque este fenómeno se produzca realmente durante el crecimiento, no se mantiene de forma inalterable
durante todo el proceso.
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4.2.6 MODELO DE M. TREACY: CONTRASTE EN LAS IMÁGENES DE TEM, INDUCIDO
POR UNA MODULACIÓN DE COMPOSICIÓN
a) Resultados experimentales
Treacy et a1.22 han contrastado sus cálculos teóricos con los resultados experimentales de TEM
obtenidos en capas de InxGal_xAsyPl_y con composiciones x=O.72, y=0.63, que suponen adaptación
total al substrato (001) de InP. Las muestras fueron crecidas dentro de los límites del gap de
miscibilidad por lo que se esperaba que presentaran descomposición espinodal. Los resultados
principales pueden resumirse en los siguientes puntos:
* Presencia de una modulación de contraste en las direcciones (010), con un
periodo del orden = 200 nm, cuando se utilizan reflexiones (220). Se define
la dirección B como la dirección perpendicular a las bandas de contraste. La
variación de intensidad entre estas bandas en la dirección B es prácticamente
sinusoidal, pero en algunos casos se tiene una transición brusca de negro a
blanco (dirección l\w) coincidiendo siempre con la dirección del vector g.
* No hay inversión de contraste entre líneas claras y oscuras para los vectores g
y -g en campo claro. Las imágenes en campo oscuro (DF "dark field"),
obtenidas con el vector -g, muestran un contraste inverso a las del vector g,
mientras que ligeras desviaciones con respecto a la posición exacta de Bragg (-
0.5 :::;;w s;0.5) no introducen variaciones significativas. No parece existir
correlación evidente entre las imágenes de una misma región para dos vectores
(220) ortogonales.
* Contraste mucho más intenso en las imágenes de campo oscuro. Para cada línea
de contraste observada en DF, se tienen dos en BF. La línea clara intermedia
entre estas dos bandas en BF corresponde al punto de separación l\w en DF,
y coincide con los picos de concentración de P y Ga de los resultados de
Henoc'" (parámetro de malla más pequeño).
* Disminución del contraste o extinci6n completa en las bandas paralelas a g,
cuando se utilizan las reflexiones (400) y (200) (g·B=O).
* El contraste depende del espesor de la zona observada: el contraste se atenúa
en zonas de la muestra de espesor 1:¡ (
..):::;; 0.5�220' donde �220 es la distancia de
extinci6n correspondiente a la reflexi6n g=220. Por el contrario, el contraste
es máximo para ti = 2�220' Se observa modulaci6n incluso en espesores de hasta
10�22o·
* t, se refiere al espesor de la zona examinada de lámina preparada para TEM y no al espesor de la capa epitaxiada.
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En base a este comportamiento del contraste en las imágenes, para distintas condiciones de
observaci6n, el autor interpreta que su origen es una curvatura local de los planos del cristal la cual
introduce una variaci6n en el parámetro w de desviaci6n respecto de la posici6n de Bragg. Esta
curvatura es consecuencia de la relajaci6n de las superficies libres de una lámina con modulaci6n de
composici6n. Finalmente, destaca que estos resultados son completamente independientes del método
de preparaci6n de las muestras (ataque químico o bombardeo i6nico), eliminando así la posibilidad
de un artefacto de preparaci6n.
b) Relajación superficial de un material con modulación de composición
Siguiendo las teorías de Cahn", el estudio se inicia modelizando una modulaci6n unidireccional
del parámetro de malla del compuesto, con una longitud de onda A, y una amplitud to Y siendo
cx=27r/A:
(1)
Cuando se aplica la teoria de elasticidad a un medio tridimensional infinito modulado según la anterior
expresi6n, se obtiene un tensor de deformaciones t¡¡, que induce una modificaci6n de las dimensiones







con eyy=tzz=tij=O, siendo JI el coeficiente de Poisson.
La limitaci6n de la lámina mediante la introducci6n de las superficie libres implica una
relajaci6n de los esfuerzos para reducir la energía elástica. En el límite de una lámina delgada,
tl/A� 1, el tensor de deformaciones contiene las componentes
(4)
(5)
t =e .. =O
YY IJ
(6)
Sin embargo, la situaci6n real está entre estos dos casos extremos, es decir 0.1 �tl /A� 10.
Entonces, la deformaci6n en cizalla Gxz ya no es cero, sino una combinaci6n compleja de funciones
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hiperbólicas que induce una rotación R, de los planos de difracción cerca de la superficie, de carácter
antisimétrico con respecto a la zona central de la lámina delgada (tI /2). La figura 4.7 presenta la
magnitud de la deformación exx (a) y del ángulo de rotación R, (b) para distintos valores de tI/A, en
función de la distancia al centro de la lámina. Podemos ver más fácilmente el resultado de esta
relajación superficial en la figura 4.8, donde se representa esquemáticamente la distorsión de los
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FIG. 4.70. Deformacián eu de la red cristalina en función
de la distancia al centro de la lámina para distintos valores
de tI lA. Para tI > A se tienen mínimos de deformación en
posiciones = A/27r de la superficie. Para tI =0.5 (caso más
próximo al nuestro), se tiene un mínimo de deformación en
el centro de la lámina.








































FIG. 4.7b. Amplitud de la rotación de los planos enfuncián
de la distancia a la superficie, para varios tI lA. La
curvatura es antisimétrica con respecto al centro de la
lámina y los máximos y mínimos están desplazados A/4 con
respecto a los de e.
La formación de la imagen de míscroscopía electrónica de transmisi6n en condición de dos
haces, según la teoría dinámica de la difracción, y considerando válida la aproximación de la
columna, viene descrita por las ecuaciones de Howie-Whelan que relacionan la intensidad de las ondas




Fenómenos de estabilización en el dominio de lnmlscibilidad en el sistema In:cGa¡-zAs/lnP
En las anteriores expresiones, vemos
que el contraste final de la imagen se puede
alterar esencialmente a través de dos
contribuciones: por un lado las variaciones
locales de la distancia de extinci6n �g
(parámetro directamente relacionado con la
composici6n del material), y por otro, por las
deformaciones espaciales de los planos de
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el) Contraste en la imagen debido a
cambios de composición: las variaciones de
composici6n química en la lámina se traducen
en las variaciones de la distancia de extinci6n
�g, puesto que este parámetro depende del
volumen de la celda, del ángulo de Bragg OB
y del factor de estructura del compuesto Fg
según la expresi6n:
Por lo tanto, una variaci6n del valor de �g
puede venir originada por la contribuci6n de
las siguientes componentes:




FIG. 4.8. Esquema de la distorsión de los planos de
difracción en los bordes de la capa en función de la
relación ti lA. a) Modulación de parámetro de malla en un
material infinito. b) Caso límite ti A-oo. e) Capa muy
delgada ti IA-+O. d) tiA=1. e) tIIA=5.
Podemos simplificar esta ecuaci6n, teniendo en cuenta que las variaciones del volumen de la
celda y de OB vendrán descritas por el tensor de deformaciones, y aproximando sin OB = eB, obtenemos
(11)
El último término de esta expresión resulta despreciable considerando los valores tan pequeños de eB




siendo Pj,k la probabilidad de que un átomo j=(In,Ga,As,P) se sitúe en la posici6n k. Considerando
que tenemos dos fcc interpenetradas, y que la distribuci6n de elementos es aleatoria, tenemos:
(13)
donde f¡ son los factores de difusi6n del elemento i en una red fcc monoat6mica y FhkJ=4 para las
reflexiones g= (200), (220) Y (400). Para una combinaci6n InGaAsP, la descomposici6n espino­
dal esperada tiende a separar el compuesto en zonas ricas en GaP y zonas ricas en lnAs de forma que
F2QO prácticamente no se modifica, mientras que F400 Y F220 sufren una máxima variaci6n. Como exx
es independiente de la reflexi6n utilizada, la variaci6n por factor de estructura dominará en los casos
Á�400 y Á�220·
Como se pretende analizar solamente la influencia de los cambios de composici6n, se ignora
el término d�/dz en las ecuaciones de Howie-Whelan, que resultan entonces fácilmente integrables.
Las variaciones de la intensidad en la onda difractada debido a Á�g vienen dadas por la funci6n
(�g/l <Pg 12)·d I <Pg 12/d�g (Fig. 4.9) que representa la variaci6n del contraste en una imagen de dos haces
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F1G. 4.9. Variación del contraste en una imagen de dos
haces para pequeños cambios de la distancia de extinción �g
en función del espesor de la lámina observada.
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A partir de esta funci6n se concluye
que las variaciones Á�/�g tienen una máxima
influencia en I <Pg 12 para valores de
t:::::: (1hn+ 1.4)�g e implica un cambio en el
signo del contraste en regiones donde
t= (1/2n)�s: Estas consecuencias son opuestas
a los resultados experimentales por dos
motivos. En primer lugar el contraste en las
imágenes (200) es más débil que para las
(400), pero no de signo opuesto. En
segundo, el contraste para una imagen
(040) es mucho más fuerte que el derivado
de la funci6n de la gráfica 4.9. En
conclusi6n, las variaciones de contraste
observadas no se explican simplemente
considerando cambios de composición.
Fenémenos de estabilización en el dominio de inmisclbilidad en el sistema In",Ga¡->x As/lnP
e2) Contraste por rotación de los planos de difracción: Treacy et a1.22, tomaron pues, �g como
constante, y contemplaron solamente la influencia de dRx/dz, en la computaci6n numérica de las
ecuaciones de Howie-Whelan para determinar las intensidades de �o y �g, utilizando los parámetros
�400= 84.4 nm, eo= 10-3 y A=2oo nm. Las figuras 4.10a y 4.lOb, muestran las intensidades de la
imagen de dos haces para la reflexi6n 400 en funci6n de x, en campo claro y campo oscuro
respectivamente y para distintos valores de t¡ /�400' Los puntos a destacar son:
* Variaci6n sinusoidal de la intensidad tanto para 1 �g 12 como para 1 �012•
* La amplitud de la oscilaci6n es más importante para las imágenes en campo
oscuro con valores de t¡ altos (tI /�400>0.75). Contrariamente, para las
imágenes BF, la amplitud de la oscilaci6n no cambia significativamente con las
variaciones de t¡.
* Para cualquier t¡, el contraste en BF tiene una periodicidad doble que la
modulaci6n inicial del parámetro de malla, y sus máximos de intensidad
corresponden a los puntos de inflexi6n de la modulaci6n de a (x/A=O, 0.5, ... )
para los cuales la curvatura es cero. Por lo tanto, no hay inversi6n de contraste
cuando se cambia de g a -g.
* La intensidad en campo oscuro tiene la misma periodicidad que la modulaci6n
de a. Para t�0.5�400 el contraste en DF es antisimétrico con respecto al valor
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FIG. 4.10. Intensidad de la imagen de dos haces para la reflexión 400 enfunción de x, para condiciones
de a) campo claro y b) campo oscuro, para distintos valores de ti /�400" El parámetro de malla es mínimo
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FIG. 4.11. Variaciones de intensidad
inducidaspormodificaciones de w respecto de
la posición exacta de Bragg; con t¡l�4(X)=1.25
y 4. Para -1 <w<l, no cambia el signo ni la
periodicidad del contraste, pero éste se atenúa
a mayores w, por disminución de los máximos
y mínimos de intensidad.
1·0
FIG. 4.12. Influencia de las variaciones de e¿
(104, 1(J3, 1(J2) para ti /€400=6.25. Se tiene
una dependencia lineal entre deformación y
contraste para e, 5.10-3. Para e¿> 1(J3,
aparecen franjas de intensidad secundarias y
una transición brusca de claro a oscuro.
FIG. 4.13. Intensidades para las imágenes DF
g=400 y g=200 con ti /�2oo=4. El contraste
es mucho más débil para g=200.
1.0
Fenómenos de estabilización en el dominio de inmiscibllidad en el sistema In"Ga¡-x As/lnP
La figura 4.11, muestra los cambios de intensidad inducidos por variaciones de la desviación
del ángulo de Bragg. Vemos que para -1 < w < 1, no se modifica el signo ni la periodicidad del
contraste, aunque si que se atenúa debido a la disminución de la amplitud de los máximos y mínimos
de intensidad. La figura 4.12 presenta la influencia de las variaciones de eo• Para e¿ � 10-3 el contraste
varía linealmente con la deformación. Para e, mayores, aparecen franjas de intensidad secundarias
y la transición entre claro y oscuro es mucho más pronunciada. Finalmente, la figura 4.13 compara
el contraste entre las imágenes DF (400) y (200), siendo este último mucho más débil.
Los resultados de estas simulaciones, explican completamente todos los resultados
experimentales resumidos en el item a) del presente apartado. Finalmente el autor destaca que para
los valores de e¿ determinados, se tiene una modulación de composición en las capas de In.Ga.,
xASyPl_y con .1.x;;::0.01 y .:ly�O.I, en acuerdo con los valores experimentales de EDX de Henoc'",
4.2.7 DISCUSIÓN
Recientemente, los análisis de las imágenes de TEM y de AFM ("Atomic Force Microscopy")
de Cullis et al.23,24 han mostrado que el crecimiento de capas deformadas de Sil_xGex sobre Si,
induce unas ondulaciones del relieve en las direcciones (010), como mecanismo de minimización
de la energía libre del sistema. La deformación de los planos atómicos en el entorno de los valles y
las crestas de esta ondulación, da lugar a un contraste muy semejante al de una modulación de
composición en las imágenes de TEM. Por ello, en primer lugar, discutiremos si la estructura que
hemos observado es realmente una modulación de contraste asociada a posibles modulaciones de
composición en el material, o simplemente se trata de una manifestación de un modo de crecimiento
tridimensional inducido por la capa de lnAs que aparece sobre el InP, tras la desorbción del óxido
en atmósfera de sobrepresión de As25• Tomemos en consideración los siguientes puntos:
* En estas muestras, la temperatura del substrato no ha subido por encima de los
515°C(·'>, por lo que si se ha formado una capa de lnAs, ésta debe ser de
espesor muy pequeño.
* Varios autores han señalado que las secciones transversales de heterointerficies
III-V/lnP, presentan una región de contraste oscuro justo sobre el substrato de
InP, probablemente reflejo de los intensos esfuerzos existentes debido a la
presencia de la capa de lnAs. Kuwano et al_26 han mostrado que este contraste
se localiza en unos pocos planos atómicos sobre la interficie, y por lo tanto, en
ningún caso podría alcanzar las 0.5 ¡Lm que nosotros hemos encontrado en las
imágenes XTEM.
.. La desorbción del óxido se llevó a cabo a 50QoC.
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* En el capítulo anterior, hemos fundamentado la existencia de esta capa de InAs
sobre el InP, previa al crecimiento de otro material ternario como es el lnAlAs.
Aunque hemos observado unas irregularidades de contraste en las direcciones
<O lO) , se ha comprobado que su tamaño varía con la distancia al InP, en
contradicci6n con los resultados de Treacy. Hemos demostrado su relaci6n
directa con precipitados en la interficie. Podemos concluir entonces, que el
contraste observado en las muestras de lnAlAs crecidas a Tg alta, no es del
mismo tipo que el de estas capas de InGaAs, es decir, que la capa de InAs, no
nos provoc6 una "modulaci6n de contraste" propiamente dicha.
* Finalmente, se ha observado también modulaci6n de contraste en capas de
InXGal_xAsyPI_Y crecidas sobre substratos de Gaás!", en los que evidentemente
no se tiene una capa de lnAs en la interficie.
Teniendo en cuenta las anteriores
consideraciones, y la correspondencia de
nuestros resultados experimentales con el
modelo de Treacy22, podemos concluir que
aunque exista una capa de lnAs sobre el
substrato, ésta no induce ningún contraste
significativo que pueda variar la interpretaci6n
de la modulaci6n observada en estas muestras
de InGaAs como debida a la modulaci6n del
parámetro de malla. Ahora bien, ¿existe
realmente en nuestras muestras una variaci6n
local de composición?

















En efecto, hemos confirmado esta
variaci6n de forma cualitativa mediante el
análisis de las muestras preparadas mediante el
método de escisi6n, según las direcciones [011]
y [011]. La configuraci6n geométrica del
cristal es la mostrada en la figura 4.14a, y por
lo tanto la observaci6n se realiza según la
proyecci6n en el plano (001), aumentando el
espesor de la regi6n examinada a medida que
nos alejamos de la arista del cristal (direcci6n
x= [010]). La teoría dinámica de la difracci6n
en aproximaci6n de dos haces, contempla la
posibilidad de interacciones sucesivas de la
onda transmitida <Po y difractada <Pg durante su
recorrido en el interior del cristal. En estas
condiciones, la interferencia entre <Po Y <Pg,






FIG. 4.14.· a) Configuración geométrica y dirección de
observación, para una muestra preparada por el método
de escisión. b) Oscilación de la intensidad de la onda
transmitida enfunción de la relación entre la distancia de
extinción �g (Fg(x),I) Y el espesor d del cristal.
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FIG. 4.15a. Imagen en campo claro de la proyección [001]
de una muestra de InAlAs/In? sin modulación de contraste
en elplano (100). Lasfranjas de interferenciaporfactor de
estructura están perfectamente definidas tanto en la capa
como en el substrato.
1100 I
t
FIG. 4.16c. Imagen de una capa de InGaAs sin modulación
de composición, donde vemos que los defectos no impiden
la aparición de las franjas de interferencia.
FIG. 4. 15b. Micrografía correspondiente a la muestra A
(lA =0.3 um), en las mismas condiciones de observación.
Lasfranjas solamente están bien definidas en el substrato de
In? Su ausencia en el InGaAs indica la existencia de una
composición no uniforme.
correspondiente a la distancia de extinción �g
(Fig. 4.14b), que como hemos visto es
inversamente proporcional al factor de
estructura Fg(x). Como el espesor de la
muestra no es constante, a medida que nos
movemos en la dirección x, se alcanzarán
valores múltiplos de �g, y por lo tanto la
imagen en campo claro mostrará una
oscilación de la intensidad del haz transmitido
en función de x 27. La separación entre
mínimos depende en última instancia, de Fg Y
por lo tanto de la composición del cristal. La
figura 4.15a, es una imagen en campo claro
con el haz de electrones en la dirección [001],
de una muestra de InAIAs, en la que no se
tenfa modulación de contraste en las imágenes
(lOO). Observamos unas franjas definidas
tanto en el substrato de InP como en la capa
de InAIAs. Por el contrario, en la figura
4.15b de la muestra A, en las mismas
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condiciones de observaci6n, las franjas en el substrato son también muy claras mientras que en la capa
de InGaAs no se llegan a formar, indicando que existe una composici6n no uniforme en esta regi6n.
Además, confirmamos que el hecho de que no aparezcan estas franjas, no es debido a la existencia
de otros defectos en el material, puesto que por ejemplo en la figura 4.15c, correspondiente a una
capa de InGaAs sin modulaci6n de contraste, podemos ver dichas franjas incluso a pesar de la alta
densidad de fallos de apilamiento.
Los cálculos teóricos de Glas28, han puesto de manifiesto que el periodo de la modulaci6n de
composici6n en las direcciones paralelas al plano de crecimiento depende de la energía total del
sistema. Nosotros hemos observado que el valor de la modulación no s6lo depende de las condiciones
de crecimiento sino también del espesor de la capa. De hecho, resulta más adecuado hablar en
términos de dependencia del valor de A, con la energía elástica de deformaci6n almacenada en la
epicapa, que es mayor a medida que t crece. Es decir, un balance energético sobre nuestras
estructuras deformadas de InGaAs/InP, debe contener dos términos, uno de ellos asociado a la
modulaci6n de composici6n y el otro al incremento de la energía elástica a medida que el espesor de
la capa aumenta. Basándonos en esta idea, podemos interpretar los resultados de la caracterizaci6n
mediante TEM y DCRXD:
* El crecimiento del Illo.543Gao.457As dentro del gap de miscibilidad sobre el
substrato de InP, conduce a una modulaci6n de composici6n en el material
ternario.
* En las capas más delgadas (primeros dos puntos en la figura 4.6), el valor
medio de la deformaci6n del cristal debido a la modulaci6n de composici6n,
equivale a la deformaci6n uniforme en volumen de una capa para esta
x=54.3%, crecida sobre el InP.
* Estas dos primeras muestras, tienen los mismos valores de deformaci6n
remanente e 11 y distinto valor de A. Consideramos que el aumento del periodo
T de la modulaci6n (f=27r/A) es un mecanismo para acomodar el incremento
de energía elástica asociado al aumento del espesor de la capa de tA=0.29 ¡Lm
a tB=0.49 ¡Lm.
* A media que t aumenta, A disminuye. Sin embargo, esta reducci6n no es
suficiente para absorber el exceso de energía elástica para espesores t > 0.5¡Lm.
Por lo tanto, de forma semejante a como ocurre en las capas homogéneamente
deformadas, a partir de un cierto valor límite de t, la relajaci6n de la
deformaci6n mediante la nucleaci6n de defectos en el material (Fig. 4.2b),
resulta energéticamente más favorable que una reducci6n progresiva de la
modulaci6n. A partir de estos resultados, hemos definido un nuevo concepto de
límite de crecimiento pseudom6rfico, como aquel valor límite de espesor, que
permite una relajación elástica de la deformaci6n, al cual denominaremos
"espesor crttico aparente" o tea' Este valor dependerá probablemente de las
condiciones de crecimiento (temperatura y composici6n) que determinan la
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estabilización del compuesto y de la desadaptación inicial f entre capa y
substrato. En nuestro caso particular se sitúa en el entorno de tca=O.5 JLm.
* Finalmente, las dos últimas muestras presentan valores de e 11 iguales, siendo tE
el doble que tD. Además tienen longitudes de onda de la modulación muy
semejantes. Es evidente que la densidad de defectos en estas capas es una
indicación de la relajación completa de la desadaptaci6n. No obstante,
consideramos que la deformación remanente está asociada a la presencia de la
modulación de composición en las regiones inferiores de la capa, es decir, que
existe una cierta energía que continúa almacenada en esta modulación y que,
desde el punto de vista macroscópico, se manifiesta como la correspondiente
a una capa con una cierta deformación elástica residual, cuyo parámetro de
malla <lz � aún no coincide con el valor az propio del estado relajado.
* Las imágenes de TEM nos han mostrado la localización de dislocaciones
perfectas, exclusivamente en regiones donde no existemodulación, coexistiendo
con defectos bidimensionales que se extienden hacia las regiones cercanas a la
interficie, en donde la modulación si está presente. Estos resultados indican que
la propagación e interacción de dislocaciones es un proceso limitado por los
esfuerzos asociados a la modulación, y que por lo tanto impiden la formación
de segmentos de dislocaciones perfectas en las interficies. No ocurre así en las
regiones más superiores de la capa, en las que según el modelo de Strunk'",
el mecanismo de propagación es un proceso de salto y no de deslizamiento.
En resumen, consideramos que el comportamiento dinámico de esta modulación de composición
constituye en sí mismo un mecanismo de adaptación de la deformación elástica de las capas, para
absorber incrementos de energía elástica en el material. Así, los valores de esta energía de
deformación aún son relativamente bajos, la modulación juega un papel semejante al de las
dislocaciones en los fenómenos de relajacíon'"; mientras éstas disminuyen su separación media a
medida que la energía aumenta, la modulación disminuye su longitud de onda.
4.2.8 CONCLUSIONES
La observación en sección planar (100) de capas de InxGal_xAs (x=O.543), ha mostrado la
existencia de una modulación de contraste en las direcciones (010), que corresponde a una
modulación de parámetro de malla, tal como ha demostrado el modelo de Treacy. Nuestros resultados
* Treacy et a!.::: ya habían remarcado la similitud entre los valores del periodo de la modulación, y la separación esperada entre
dislocaciones (a/c) si los materiales epitaxiados fueran los de los puntos extremos de la línea de descomposición espinoda!.
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constituyen la primera evidencia experimental de que el periodo de la modulación es un parámetro
que varía con el espesor de la capa epitaxiada, de forma que la longitud de onda de la modulación
se reduce para valores de t mayores. Hemos asociado esta modulación a una relajación elástica de la
deformación de carácter dinámico, de forma que esta modulación modifica su longitud de onda para
acomodar el incremento de energía elástica a medida que el espesor de la capa aumenta. Existe un
valor límite de t, que hemos denominado espesor crítico aparente (tea) para esta deformación elástica,
a partir del cual resulta más favorable la relajación plástica mediante la nucleación de defectos, que
mediante una modulación del parámetro de malla. Finalmente hemos mostrado que la existencia de
la modulación impide la formación de segmentos de dislocaciones perfectas en la interficie.
4.2.9 CONTROVERSIA SOBRE EL ORIGEN DE LA MODULACIÓN DE CONTRASTE.
A raiz de la interpretación de la modulación de contraste observada en TEM, en función de la
existencia de una modulación de composición en la capa epitaxiada, se ha abierto una importante
polémica sobre el origen de la inhomogeneidad de composición. En primer lugar hemos de destacar
que además de la modulación de contraste descrita, cuya longitud de onda A es del orden de cientos
de nm, y que desde ahora denominaremos gruesa, varios autores han destacado la existencia de una
segunda modulación que llamaremos fina, de longitud de onda A del orden de decenas de nm. Esta
modulación fina presenta las mismas orientaciones en las direcciones <O lO) y similares condiciones
de extinción para g=040 y g=OO4. La controversia entorno a estas dos estructuras se centra en la
discusión sobre su origen en función de la descomposición espinodal para materiales crecidos dentro
del gap de miscibilidad, y sobre la relación existente entre ellas. Han aparecido dos puntos de vista
diferentes que a menudo presentan afirmaciones incluso contradictorias.
Por un lado, Norman et al.30 consideran que la estructura fina es un fenómeno de volumen
que refleja unas variaciones de composición como consecuencia de la descomposición espinodal del
material. Esta descomposición puede producirse durante la propia epitaxia de la capa, si la
temperatura de crecimiento se sitúa dentro del dominio de inmiscibilidad para la composición dada,
o bien en el proceso de enfriamiento desde la temperatura de crecimiento a la temperatura ambiente,
durante el cual el material alcanzaría una temperatura menor que la isoterma límite del gap de
miscibilidad. Paralelamente, consideran que los coeficientes de difusión atómica en volumen son
demasiado pequeños para dar lugar a una variación de composición del orden de A, y por lo tanto
sugieren que esta modulación gruesa es debida a una descomposición que tiene lugar únicamente en
la superficie de crecimiento durante la epitaxia. En cualquier caso, ambas estructuras estan asociadas
a una variación periódica de composición. El modelo de Treacy de las imágenes de TEM para un
material con modulación de composición se situaría dentro de este punto de vista.
Contrariamente, Mahajan et alY y McDevitt et al.32 argumentan que los coeficientes de
difusión atómica en volumen son demasiado pequeños incluso para originar la modulación fina.
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Consideran por tanto que esta estructura es debida a una separación de fases por descomposición
espinodal, que tiene lugar por difusión superficial en el plano de crecimiento durante la epitaxia.
Finalmente sugieren que la modulación gruesa responde a una curvatura de las láminas delgadas
preparadas para TEM, como consecuencia de la relajación de los esfuerzos asociados a la estructura
fina, cuando el substrato se ha atacado completamente. Como vemos, esta hipótesis está en clara
contradicción ya no sólo con los modelos rigurosos del contraste en TEW2, sino incluso con las
determinaciones experimentales por EDX de las variación de composición asociadas a la modulación
gruesa de Henoc" y Ueda19 y Glas20•
En los siguientes apartados describiremos los detalles concernientes a la presencia de la
modulación fina en capas de InxGa1_xAs en función de sus condiciones de crecimiento, y discutiremos
la relación de la estructura fina con la modulación gruesa, con el objetivo de ahondar un poco más
en el origen de ambas estructuras.
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4.3 ESTRUCTURA FINA EN CAPAS DE InxGaz_J!!s
Nuestro próximo objetivo es analizar las características de la modulación de contraste fina en
el InxGa1_xAs, tanto en sección planar como en XTEM. Mostraremos que la longitud de onda A. de
esta modulación tampoco es un valor fijo, sino que depende de la composición del material, del
espesor de la capa epitaxiada y de la temperatura de crecimiento. Asimismo, demostraremos que la
modulación gruesa no es un artefacto de preparación, consecuencia de la existencia de la modulación
fina33.
4.3.1 DETALLES EXPERIMENTALES
Se han realizado observaciones en TEM sobre tres grupos de muestras. El primero de ellos es
el mismo grupo (1) que el descrito en la tabla 4.1, es decir capas de 111o.543Gao.457As de espesor
variable. Sobre él se analizará la evolución de la longitud de onda de la modulación fina en función
del aumento del espesor de la capa de InGaAs. Se ha crecido un segundo grupo (11), con un espesor
fijo de 0.5 JLm y una temperatura de crecimiento de Tg=515°C, de composición variable, con valores
de x de 54.1%, 54.6%, 59% Y 62.5%. Este grupo nos mostrará, de hecho, la influencia de la
desadaptacion f sobre A.. Finalmente, se ha investigado la dependencia de A. con Tg en un tercer grupo
(111) de muestras de 1no.54Gao.46As, de 1.8 Jlm de espesor, epitaxiadas a Tg=450°C, 475°C, 500°C,
525°C Y 550°C.
GRUPO 1: GRUPO 2: GRUPO 3:
x =54%, t= 1.8 ¡,tffi

















TABLA 4.2. Valores de la longitud de onda A de la modulación fina en funcián del espesor de la capa
(Grupo 1), de la fracción de In (Grupo /1) y de la temperatura de crecimiento (Grupo 1JI).
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PlC. 4.16. a) Modulación de contraste fina de la capa de
¡no. 54] GaO.459 As en las direcciones {Ola} y {OOI}.
Reducción del con/ras/e y extincián de las bandas paralelas
a g para b) g=OO4 y e) g =040. d} Diagrama de difracción
en el eje de zona {lOO}, en el que se observa la elongacián
de las reflexiones <040) hacia las direcciones <Ola>.
4.3.2 MODULACIÓN FINA DE CONTRASTE EN SECCIÓN PLANAR (100)
Como ya hemos comentado, la modulación fina se caracteriza por la presencia de un contraste
punteado formando líneas claro-oscuras, preferentemente en las direcciones [010] y [OOlJ (Fig.
4.16a). Esta estructura es observable en BF con dos haces con las reflexiones g=022 y g=022. Para
las reflexiones tipo (040), el contraste se atenúa, y además solamente se observan unas bandas en
las direcciones perpendiculares al vector g empleado para formar la imagen (Fig. 4.16b Y 4.16c). En
el diagrama de difracción de electrones se observa un alargamiento de las reflexiones 040 y 004 hacia
las direcciones [010J y [001] respectivamente (Fig. 4.16d), sin llegar a formarse reflexiones satélite.
Esto indica que fas dimensiones de la modulación son suficientemente pequeñas para verse reflejadas
en la difracción, pero no lo bastante para ser resueltas de las reflexiones principales (040). Con el
objetivo de realizar unas medidas precisas de los valores de la longitud de onda A de esta modulación,
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se realizaron transformadas de Fourier"! de las micrografías de la modulación fina digitalizadas. Sin
embargo, en las imágenes sobre el dominio frecuencial no se llegaron a resolver puntos de intensidad,
sino simplemente una nube difusa ligeramente más intensa en las direcciones <O lO) . Este resultado
pone de manifiesto, que la modulación fina no resulta realmente tan periódica. De hecho, una
observación detallada muestra que no está formada por unas bandas de contraste bien definidas a lo
largo de (010) , sino que se trata más bien de una superposición desalineada de pequeños cuadrados,
con sus lados preferentemente orientados en las direcciones paralelas a las (010). Finalmente la
medición de A. se ha llevado a cabo en el espacio real, sobre una extensión de la muestra de
aproximadamente 2.5 p.m2 y un error del 15 %. No se ha encontrado variación significativa de los
valores de A. entre [010] y [001], ni dependencia con respecto a la distancia al substrato de la región
examinada.
4.3.3 EVOLUCIÓN DE A CON WS PARÁMETROS DE CRECIMIENTO
La modulación fina, tampoco ha resultado ser una estructura fija, sino que su longitud de onda
depende de la composición y tamaño de la capa y de sus condiciones de crecimiento. La tabla 4.2
sumariza las características de las muestras y los valores de A. determinados, cuya relación se muestra
más claramente en la figura 4.17. Los puntos más significativos a partir de los resultados obtendidos
son los siguientes:
* La longitud de onda de la modulación fina, tiende hacia valores menores a
medida que el espesor de la capa, la fracción de In y la temperatura de
crecimiento aumentan.
* Observando los rangos de variación de A, destacamos que su dependencia con
t Y xln es mucho más notable que con Tg•
4.3.4 DISCUSIÓN
Si la modulación de contraste gruesa en las imágenes de TEM abrió una polémica considerable
entorno a la discusión sobre su origen, la presencia de esta otra modulación fina ha ido acompañada
de una controversia similar, agravada si cabe en cuanto a la diversidad de opiniones sobre la
interrelación de ambas modulaciones. A continuación. expondremos los puntos principales.
contrastándolos con nuestras propias experiencias.
* Algoritmo FFT para la imagen digital.
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FIG. 4.17. Dependencia de la longitud de onda A de la
modulación fina en función de a) el espesor de la capa
(t), b] su composición (xi,.) y e) la temperatura de
crecimiento Tgo
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a) Origen de la modulación fina: ¿,durante o después del crecimiento?
Un primer punto objeto de debate es, si la modulación de contraste fina aparece durante el
crecimiento o bien durante el enfriamiento desde Tg a la temperatura ambiente. Norman et al. 30,
basándose en la presencia o no de reflexiones satélite en los diagramas de difracción de capas
delnxGa¡_xAsyP¡_y con modulación, sugiere que ambos fenómenos pueden ocurrir. El primer caso,
(reflexiones secundarias en el entorno de las reflexiones principales), correspondería al crecimiento
de un material cuya composición y Tg lo situarían dentro del gap de miscibilidad, y por lo tanto se
favorecería la descomposición espinodal de todo el volumen durante la propia epitaxia. En el segundo
caso, el enfriamiento desde una Tg fuera del gap, desestabilizada el compuesto al descender por
debajo de una temperatura crítica. En estas condiciones, los coeficientes de difusión se ven más
limitados que durante el crecimiento, y en los diagramas de difracción sólo tendríamos una intensidad
difusa entorno a las reflexiones principales, en la dirección de sus correspondientes vectores g. En
nuestro caso recordamos que no hemos observado reflexiones satélite, para ninguna de las muestras
estudiadas, por lo que podríamos deducir que la modulación fina se ha producido durante el
enfriamiento.
FIG. 4.18a. Imagen en sección transversal [017J de la
modulaciónfina. Estructura columnar en la dirección [IOOJ,
con modulación de contraste en la dirección [022].
FIG. 4.18b. Extinción de la modulaciónjina para g=200.
No se observa modulación de contraste en la dirección de
crecimiento.
McDevitt et al.!", argumentan que, si la descomposición espinodal tuviera lugar realmente
durante el enfriamiento, la modulación de contraste debería ser más frecuente en la dirección de
crecimiento, dado que la relajación de los esfuerzos sería mucho más fácil justo en la dirección
normal a la superficie del substrato, por ser ésta la dimensión más pequeña de la capa. El resultado
sería una modulación de contraste en la dirección [100]. Esta idea sin embargo, está en contradicción
con nuestros resultados experimentales de las observaciones en sección transversal. En efecto, las
imágenes XTEM [011]. la modulación fina se manifiesta como una estructura columnar en la
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direcci6n [100], con contraste claro-oscuro, variable en la direcci6n [022] y observable en todo el
espesor de la capa (Fig. 4.18a). Por el contrario, no hay modulaci6n de contraste en la direcci6n
[100] (Fig. 4.18b). Esta configuraci6n indica claramente que la estructura se ha desarrollado durante
el crecimiento, de acuerdo con las experiencias de McDevitt et al.l7 sobre la apariencia de la
modulaci6n para distintas orientaciones del substrato, en el crecimiento de GaInAsP sobre InP.
Además, hemos puesto de manifiesto, no s610 que la modulaci6n fina se debe a un fen6meno
que tiene lugar durante el crecimiento, sino que se trata de una estructura dinámica, cuya periodicidad
varía a medida que se aumenta el espesor de la capa. Este comportamiento, se aparta de la idea de
difusi6n at6mica superficial, exclusivamente en el plano de crecimiento, apuntando más hacia un
mecanismo de volumen que permita una redistribuci6n a nivel at6mico para absorber el exceso de
energía al incrementar t.
b) ¿Depende A de la compºsición de la capa?
A partir de las experiencias realizadas sobre las aleaciones cuaternarias de IIlxGal_xAsyP l-y
crecidas por LPE y MEE, adaptadas sobre el substrato de InP, Mahajan et al." y McDevitt et al.34
concluyen que, si las condiciones de crecimiento son exactamente las mismas, la modulaci6n de
contraste debe tener la misma longitud de onda sea cual sea la composici6n de las capas, es decir, los
valores de las fracciones molares x e y. Esta hip6tesis se opone a nuestros resultados experimentales
referentes al grupo de muestras 11, para las cuales se obtenía una reducci6n de A con el aumento de
xln' siendo además exactamente iguales sus condiciones de crecimiento. Esta aparente contradicci6n
se subsana si se considera que, no son estrictamente los cambios de composici6n los que provocan
la modificaci6n de A, sino el esfuerzo inducido cuando las variaciones de composici6n implican
además una desadaptaci6n del parámetro de malla. Es decir, en nuestra opini6n, las capas de In.Ga¿
xAsyP l-y crecidas en iguales condiciones, presentarán modulaciones con la misma longitud de onda
siempre que los valores de x e y sean tales que supongan adaptaci6n al InP. Por el contrario, cambios
en x e y que conduzcan a una modificaci6n del parámetro de malla respecto del InP, tendrán A
distintos. En resumen, la longitud de onda de la modulaci6n fina, depende fuertemente de la
desadaptaci6n inicial del material, y por lo tanto de la energía elástica de deformaci6n que varía a su
vez, si se aumenta el espesor de la capa.
e) ¿,Se modifica la modulación de contraste tras un recocido térmico?
Otro punto de desacuerdo aparece en las dicusiones sobre el comportamiento de A en los
tratamientos térmicos de recocido. En primer lugar Glas et a1.20 destaca que el contraste de esta
estructura fina no se ve alterado en absoluto tras este proceso térmico. Contrariamente, McDevitt et
al.35 han señalado que la modulaci6n de contraste se desvanece a medida que aumenta la temperatura
y el tiempo de recocido. Concretamente, describen una reducci6n de A desde valores de 80-100 Á a
valores entre 3-4 Á, en muestras sometidas a un calentamiento a 900°C.
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d) ¿,Existe una relación entre A y la temperatura de crecimiento?
No menos contradictorios son los resultados sobre la apariencia de la modulación en función
de la temperatura de crecimiento. McDevitt et a1.32,34, han mostrado un aumento de A con
incrementos de Tg, en capas de InxGal_xAs crecidas sobre (100) InP por MBE. En base a la idea de
separación de fases mediante difusión como causa de la modulación, determina una energía de
activación de la difusión superficial de Es=0.35 eV, a partir de la dependencia A2=B exp(-E/kT).
.Nuestros resultados experimentales muestran una ligera tendencia de A hacia valores menores a
medida que aumenta Tg' es decir un comportamiento justamente opuesto a los resultados de McDevitt.
Sin embargo, ya hemos comentado que el rango de variación de A con respecto a cambios de Tg' es
mucho menos significativo que con respecto a t o x1n• Para confirmar la evolución de A con Tg, hemos
analizado un nuevo grupo de muestras de InGaAs de espesor 0.5 ¡Lm, crecidas en el rango 475°-560°
con valores de x muy próximos a los de adaptación al substrato. Hemos obtenido la misma relación
de A con Tg (Fig. 4.17c), y se confirma la tendencia hacia valores menores de A al aumentar el
espesor de la capa. Un segundo grupo de muestras, esta vez de lno.52AIo.4sAs, crecido en el rango
460°C-590°C (Fig. 4.19), no nos ha establecido una relación clara entre A y Tg- Recientemente, las
experiencias de Mahajan et al.36 también destacan que no existe influencia de Tg sobre la
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F/G. 4./9. Longitud de onda de la modulación de contraste fina observada
en capas de Ino.52 A1o.48 As, en función de la temperatura de crecimiento.
Estos últimos resultados estarían en acuerdo con la teoría de Glas et a1.20, que enfatiza la
existencia de la modulación de contraste fina, independientemente de las condiciones de crecimiento,
para todas las combinaciones de elementos III-V cuyos binarios de origen no tengan el mismo
parámetro de malla'". Esta hipótesis también se aleja de la consideración de la separación de fases
.. Por ejemplo, no se observa modulación de contraste fina en compuestos de Ga,Al¡_,As. cuyos binarios extremos GaAs y AlAs,
apenas presentan desadaptación.
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por difusión como la causa de la modulación fina, dado que Tg no juega ningún papel en las
características de A. Glas 20,37, tras el análisis detallado del contraste de la modulación fina con
A == 10 nm, en capas de InXGal_xAsyP l-y sobre InP, sugiere que se trata de un contraste de tensión
provocado por un campo de deformaciones, similar a) que originaba la modulación gruesa, pero no
debido a una modulación de composición propiamente dicha. Este autor propone que la causa de la
modulación de contraste es una fluctuación de composición inducida por la distribución estadística de
los átomos de distinto radio covalente, para acomodar las nuevas longitudes de enlace, que han
variado con respecto a sus valores en los compuestos binarios. Esta idea contemplaría el hecho de que
la modulación fina ha sido observada universalmente para los compuestos III-V en un amplio rango
de composiciones y condiciones de crecimiento. Recientemente este autor'" ha presentado los
resultados de las simulaciones de las imágenes de TEM realizadas según la teoría dinámica de la
difracción, partiendo de una distribución de elementos según el modelo VPP<*). Estas simulaciones
muestran una modulación fina de contraste de una periodicidad A== 10nm en las direcciones (010)
que se corresponden completamente con las imágenes de TEM. Según Glas, la fluctuación estadística
de composición desaparecería en aquellos compuestos para los cuales la energía de formación
condujera a la formación de subredes perfectamente ordenadas de las estructura fcc39• Sin embargo,
McDevitt et al.34 Y Shahid et al.40 han puesto enfásis en resaltar que, tanto la formación de dominios
ordenados como la modulación fina (separación de fases para estos autores), son fenómenos que tienen
lugar en la superficie de crecimiento y que pueden coexistir.
Hasta ahora hemos ilustrado la diversidad de resultados experimentales y sus distintas
interpretaciones. A continuación, presentamos un extracto en el que se pueden englobar los distintos
puntos de vista sobre las modulaciones de contraste.
* TEORÍA A: Ambas modulaciones de contraste son debidas a la separación de
fases por la descomposición espinodal de la aleación ternaria o cuaternaria
cuando ésta ha sido crecida dentro del gap de miscibilidad. La modulación fina
respondería a fenómenos de difusión en volumen y la gruesa a difusión atómica
superficial durante el crecimiento.
* TEORÍA B: La modulación de contraste gruesa está inducida por la existencia
del gap de miscibilidad, y la modulación fina es la manifestación del campo de
esfuerzos asociado a una distribución estadística de átomos de distinto radio
covalente.
Los dos anteriores puntos de vista asumen, que la modulación de contraste gruesa responde a
una modulación de composición real en el material, que conduce a una modulación del parámetro de
malla. La relajación de las tensiones inducidas por esta modulación de a en la superficie de las
láminas delgadas preparadas para TEM, provocan una curvatura de los planos de difracción, causante
del contraste observado'".
.. Ya comentamos en el capítulo de introducción, que este modelo considera que las longitudes de enlace no cumplen la ley de Vegard
sino que los átomos sufren un desplazamiento de su posición de equilibrio para mantener en lo posible la longitud de enlace que
tendría con el otro elemento en un compuesto binario.
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* TEORÍA C: La modulaci6n fina es una separación de fases que tiene lugar en
el plano de crecimiento durante la epitaxia y la modulaci6n gruesa no es más
que un artefacto de preparaci6n debido a la curvatura de las láminas de TEM
para acomodar las tensiones asociadas a la modulaci6n fina.
e) La modulación gruesa ¿es un artefacto de preparación?
Según la hipótesis de McDevitt et al. 17,32,34, la modulaci6n de contraste gruesa es una
consecuencia de la relajaci6n de los esfuerzos asociados a la estructura fina, relajaci6n que tiene lugar
durante el proceso de preparaci6n de la lámina para TEM cuando el substrato de InP ha sido
completamente atacado. Entonces, se forman unos dominios superficiales que provocan una curvatura
peri6dica de la superficie de la lámina, responsable del contraste observado. Esta teoría se fundamenta
principalmente en las experiencias de recocido realizadas por el autor sobre capas de InxGat_xAsyPt_y
con ambas modulaciones claramente visibles. Tras un recocido a 900°C durante 30 minutos, la
modulaci6n gruesa ha desaparecido completamente mientras que la 'modulación fina (con A=3-4 nm)
permanece. El siguiente razonamiento es que si la modulaci6n gruesa fuera en realidad una
modulaci6n de composici6n, dado que tiene un valor de A un orden de magnitud mayor que la
modulaci6n fina, debería tardar mucho más que ésta en desaparecer.
Volvamos nuevamente, al primer grupo de muestras estudiado, concretamente a la muestra E,
correspondiente a una capa de Iflo.543Ga,mAs de 1.96 ILm de espesor. La figura 4.20a presentan la
regi6n más cercana a la interficie. Aquí, podemos observar la coexistencia de las modulaciones de
contraste gruesa y fina. La figura 4.20b corresponde a la regi6n más superficial de la capa de InGaAs,
y en ella podemos ver solamente la estructura fina, mientras que la modulaci6n gruesa ha
desaparecido completamente. Recordamos ahora, que el modelo de Treacy contemplaba una variaci6n
del contraste con el grosor de la lámina observada en funci6n de la relaci6n entre tI lA Y �g, que
conducía a una atenuaci6n de la modulaci6n en los límites extremos de lámina delgada y gruesa.
McDevitt et aI.t7 explican esta extinci6n de la modulaci6n considerando que en las láminas muy
delgadas, los esfuerzos asociados a la modulaci6n fina no son suficientes para producir su
deformaci6n y por otro lado, que si la lámina es demasiado gruesa, se necesitarían tensiones mucho
mayores para inducir la deformaci6n en dominios.
La caracterizaci6n de las muestras en secci6n transversal, ya había puesto en duda la idea de
que la modulaci6n fina induce la aparición de la gruesa. En la figura 4.5a hemos visto que la
modulaci6n fina se extendía por toda la capa mientras que la gruesa s610 se observa en 0.5 ILm sobre
la interficie. No obstante, realizaremos la discusi6n en base a las imágenes de secci6n planar en el
eje de zona (lOO), para situarnos en las mismas condiciones que en las experiencias de McDevitt. En
nuestro caso, las observaciones de la figura 4.20 han sido realizadas en muestras aproximadamente
del mismo espesor, pero a distintas distancias de la interficie, mediante el bombardeo ionice selectivo
con control preciso del tiempo de ataque descrito en el capítulo 11. Es decir, que la desaparici6n de
la modulaci6n gruesa en la figura 4.20b no es debida a una variaci6n del espesor de la regi6n
examinada.
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FIG. 4.20a. Modulaciones de contraste en la capa más
gruesa de InGaAs (x=54.3%, tE=I.96 pm). a) En la región
cercana a la inierficie, ambas modulaciones son visibles.
F/G. 3.20b. En la región superficial de la capa de InGaAs,
con el substrato de InP completamente atacado, la
modulación gruesa ha desaparecidoy solamente se observa
la fina.
Por otro lado, según el esquema de la figura 2.13, la imagen 4.20b, corresponde al esquema
b 1, Y por lo tanto estamos observando en una zona en la que el substrato se ha atacado
completamente. De forma similar, la figura 4.20a corresponde al esquema c2, es decir primero se ha
bombardeado la capa de InGaAs, y luego se ha finalizado el adelgazamiento bombardeando el InP,
por lo que estamos observando una región en la que aún existe substrato. En otras palabras, en un
caso, tenemos sólo modulación fina en una lámina con el substrato rebajado y en el otro, ambas
. modulaciones en una lámina en la que todavía hay InP. Por lo tanto, la idea de que las tensiones
asociadas a la modulación fina causan la modulación gruesa al atacar el substrato parece realmente
fuera de lugar.
Por otro lado, Roura et al.42 han realizado medidas de Absorción Óptica sobre las capas de
lno.543Gao.457As (grupo 1), para determinar la energía de la banda prohibida, el desdoblamiento de la
banda de valencia en EHH y ELH, Y la dispersión energética (TE' Recordamos que en estas muestras
coexisten las modulaciones gruesa y fina, hasta unas 0.5 Jlm sobre la interficie. Una vez analizadas
las capas en todo su espesor, se llevó a cabo un ataque químico con una solución CH30H:Br (1 :39),
para eliminar las zonas superiores de la capa. Se analizaron de nuevo las muestras, y por sustracción
se determinó el espectro de absorción correspondiente a la región de la capa en la que solamente se
tenía una modulaci6n gruesa, observando una disminuci6n de (TE a medida que aumentaba el espesor
de la capa. Además se obtuvieron valores muy distintos de este parámetro entre las regiones en las
que s6lo se tenía modulaci6n fina o bien s6lo modulaci6n gruesa, mostrando la distinta naturaleza de
ambas morfologías. Finalmente, pues, considerar la modulaci6n gruesa como un simple artefacto,
resulta una simplificación excesiva de la problemática real.
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f) Origen de la modulación de contraste tina
Seguidamente pasaremos a exponer un nuevo criterio para la formaci6n de la modulaci6n de
contraste fina43• En vista de la dependencia de los valores de A con los parámetros t, xln (t) Y Tg'
podemos realizar las siguientes consideraciones:
* Si el origen de la modulaci6n fuera una separaci6n de fases por difusi6n
durante el crecimiento, (ya sea en volumen o en superficie), la longitud de onda
de la modulaci6n debería tender hacia valores sensiblemente más altos a medida
que Tg aumenta, puesto que los coeficientes de difusi6n también serían
mayores. Nuestros resultados en las capas de InxGa1_xAs y InyAll_yAs han
puesto de manifiesto s610 una ligera dependencia de A con Tg• Por lo tanto,
deducimos que la modulaci6n fina observada en nuestras capas no es debida a
una separaci6n de fases por difusi6n.
* La evoluci6n de A con t Y xln' cuestiona un origen puramente estadístico y más
bien apunta a un estado de equilibrio energético del sistema. Otros resultados,
además de esta caracterizaci6n estructural por TEM, avalan esta hip6tesis.
Roura et al.42 han observado una reducci6n mon6tona de la dispersi6n uE de
los espectros de absorci6n 6ptica, a medida que aumentaba Tg, evoluci6n que
no debería producirse si se tratara de un efecto simplemente estadístico.
* Los valores de A que nosotros hemos determinado (en el rango 170-300A), son
en general mayores que los mostrados por otros autores (A::::: 100A).
Siguiendo las hip6tesis de Glas20 y Letardi et al.44, consideramos, que la causa inicial de la
modulaci6n fina, debe encontrarse en el estado de deformaci6n de los enlaces at6micos entre los
elementos de un compuesto AxBI_xCyDl_y o AxBl_xC con respecto a los valores 'que tendrían si se
tratara de una aleaci6n binaria. Veamos, si el desarrollo de esta idea contempla los resultados
experimentales observados.
* La primera aproximaci6n para describir la localizaci6n de los átomos en una
combinaci6n de fases binarias, se basaba en el modelo VCA ("Virtual Crystal
Aproximation"). En él, la longitud de los enlaces se determinaba de acuerdo a
la ley de Vegard, es decir, mediante una relaci6n lineal en funci6n de la
composici6n x del compuesto. Sin embargo, posteriores mediciones mediante
EXAFS ("Extended X-Ray Absortion Fine Spectroscopy'T'", han determinado
que las longitudes de enlace entre los elementos, A-C y B-C para un ternario,
tienden a mantener los que les eran propios en la combinaci6n binaria AC y
BC, a la vez que se tiene un desplazamiento del átomo central del tetraedro
base. Ello induce unos esfuerzos longitudinales y de curvatura sobre el enlace.
La descripci6n del cristal según los valores de estas fuerzas y de los
desplazamientos at6micos con respecto a la red binaria (Fig. 4.21), constituye
el modelo llamado de fuerzas de valencia VFF ("Valence Force Field").
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FIG. 4.21. Desplazamiento del átomo central de
la unidad tetraédricapara los distintos valores de
n, en función de la diferencia de longitudes de







Como consecuencia, las cuatro posibles unidades tetraédricas de la estructura
fcc, no son igualmente probables, sino que los átomos se distribuyen para
alcanzar un estado de mínima energía libre de Gibbs, o lo que es lo mismo,
para acomodar con el menor gasto de energía la diferencia de longitudes de
enlace (en nuestro caso, un 7% entre los enlaces In-As y Ga-As).
* Si consideramos la contribución a la energía de Gibbs F, de la entalpía H y
entropía S de formación de la aleaci6n AxBI_xC, tendríamos F=H-TS, donde
H, podría descomponerse en dos términos He+Ht, correspondientes a la energía
de cohesión de los enlaces en estado relajado (en los binarios) y a la
contribución de la deformación, respectivamente. El estado de mínima energía
resultaría de la minimización de F con respecto a la distribución de enlaces
(modelo CVM "Cluster Variation Method"46). Los cálulos termodinámicos de
Ichimura et al.47, han mostrado que el término de energía adicional debido al
estado de deformación de los enlaces en el ternario, respecto de los valores en
los respectivos binarios, constituye el término principal de la entalpía de
formación MI, dominando incluso sobre el término de entropía �S y
permitiendo entonces una configuración no completamente desordenada.
Podemos intentar ver este fenómeno de una forma más intuitiva. Consideramos
que en el estado inicial tenemos dos fases a y {3, y que el estado final será la
fase mezclada a{3. La variación de la energía libre del sistema respecto del
hipotético estado inicial resulta:
(14)
Dado que la entalpía de formación de una aleación pseudobinaria es alta, en las
condiciones usuales de temperatura de la epitaxia, la contribución del término
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de entropía - T.tlS, no es muy importante. Por lo tanto, la energía libre de Gibbs
del sistema será menor cuanto menor sea Wa/3' es decir cuanto menor sea la
contribución a la energía del estado deformado de los enlaces en la situación
final. Por lo tanto, el sistema tiende a separarse en las fases binarias iniciales
produciéndose la descomposición espinodal por debajo de una cierta
temperatura crítica Te (Tg < TJ.
* Para temperaturas de crecimiento intermedias, el término -T.tlS va ganando
importancia frente al término de entalpía, y por lo tanto, el sistema no requiere
una disminución máxima de Wa/3 para reducir su energía libre. En estas
condiciones, podemos tener una estabilización del compuesto manteniendo un
cierto grado de mezcla de sus constituyentes, (en otras palabras sin llegar a una
separación total en fases a y (3). Los cálculos de los diagramas de fase de
aleaciones pseudobinarias de Ferreira et al.48, basados en una teoría
microscópica de interacción electrónica entre átomos, según el índice de
coordinación desde n=O a n=4 y el orden de vecindad considerado, ha
mostrado que el estado de mínima energía corresponde a una distribución no
aleatoria de enlaces, es decir, a una mayor probabilidad para unas ciertas
agrupaciones de entre las posibles coordinaciones AB.JC, A2�C, A3BC, A4C
Y B4C de la unidad tetraédrica. Este sería el origen de la aparición de
superestructuras ordenadas LRO ("Long Range Order"), descritas en el
apartado 1.2.7, para el crecimiento de materiales ternarios y cuaternarios, que
dependen además fuertemente de la configuración de saltos en la interficie
según la orientación del substrat049,50.
* Finalmente, a temperaturas altas, T�Tc' el término de entropía domina y por
lo tanto se favorece el crecimiento del compuesto completamente desordenado
(combinación estable a Tg por encima de la isoterma del gap de miscibilidad).
* Recientemente Stringfellow et al.51 han argumentado que el orden también
puede desaparecer a temperaturas bajas, debido a los efectos cinéticos del
proceso de epitaxia, como son la limitación de la difusión y la velocidad de
crecimiento vc' además de otras contribuciones como la orientación del
substrato y el tipo de saltos en la superficie de crecimiento. Así, pone el
ejemplo de la desaparición de una estructura ordenada en el GaAsSb crecido a
Tg=550°C, y vc= 1.2 JLmfh y su reaparición si se reduce en un factor 2 el
valor de vc' Es posible, entonces, que en determinadas condiciones de epitaxia,
la limitación cinética del proceso conduzca a una situación intermedia entre la
separación de fases y la ordenación completa LRO, es decir, a una distribución
no aleatoria de tetraedros, formando una agrupación espacial de las unidades
correspondientes a un determinado valor del índice n. Esta configuración, que
denominaremos SOC ("short order clusteringV), podría dar lugar a zonas
ricas en Ga y zonas ricas en In, y por lo tanto a variaciones locales del
parámetro de malla cuyos esfuerzos asociados originarían la modulación de
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contraste fina observada en nuestras muestras de InGaAs. De hecho, las
condiciones de crecimiento de estas capas, con una vc=O.8 JLmlh y
temperaturas relativamente bajas, las sitúan dentro de un claro dominio de
limitaci6n cinética.
En resumen, hemos descrito una evoluci6n de la estructura microsc6pica más estable de la
aleaci6n ternaria, en funci6n de su temperatura de crecimiento, en base a un balance termodinámico
de minimizaci6n de la energía libre de Gibbs. La figura 4.22 muestra esquemáticamente esta
evoluci6n. A temperaturas Tg�Tc' la reducci6n de término Ir impone una separaci6n de las fases
(Fig. 4.22a). A Tg ligeramente superiores y gracias a las limitaciones cinéticas de MBE, podemos
tener una estabilizaci6n del sistema manteniendo un cierto grado de mezcla de las fases mediante una
agrupaci6n SOC (Fig. 4.22b). Para Tg muy pr6ximas a Tc' el sistema tiende a estabilizarse en
estructuras ordenadas LRO (Fig. 4.22c). Finalmente, a Tg� Tc' el material presentaría unamorfología
completamente desordenada (mezcla total de las fases ex y (3) (Fig. 4.22d).
® GRUPOV • GRUPom
•
FIG. 4.22. Evolución de la estructura microscópica con la temperatura de crecimiento para un material
ternario. a) Separación defases a Tg � Te' b) Estabilización del materialpor limitaciones cinéticas mediante
una distribución en agregados SOC. e) Estabilización de las fases perfectamente ordenadas LRO a Tg= Te'
d) A Tg l!!> Te' el material crece en estado estable, con los elementos 111-V distribuidos aleatoriamente en sus
respectivas subredesfcc, obteniendo un desorden completo.
Sugerimos que la modulaci6n fina observada en las imágenes de TEM, constituye la
manifestaci6n de las tensiones asociadas a la distribuci6n microsc6pica en agregados (SOC) de los
constituyentes del material ternario. Consideramos que esta distribuci6n es la configuraci6n de mínima
energía libre del material, cuya composici6n y Tg lo sitúan dentro del gap de miscibilidad. Veamos
si esta hipótesis contempla los resultados experimentales expuestos anteriormente.
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Zunger et al.46 han mostrado que la estabilización de un compuesto por crecimiento
pseudomórfico no se debe esencialmente a los esfuerzos inducidos por la desadaptación entre capa
y substrato, sino a la propia diferencia de parámetro entre los binarios AC y BC. En otras palabras,
se tiene efecto estabilizador "del substrato", siempre que los binarios iniciales estén desadaptados.
Así, cuando se estuviera creciendo una aleación en condiciones de Tg Y composición dentro del gap
de miscibilidad, la distribución en agregados en función de la diferencia de parámetro entre AC y BC,
podría constituir un mecanismo de autoestabilización del compuesto. Por esta razón, sugerimos
además, que esta configuración SOC es la más frecuente para los compuestos ternarios y cuaternarios
de elementos III-V cuando se obtienen mediante crecimiento epitaxial a temperaturas intermedias. Esto
explicaría por qué la modulación fina es una estructura observada en un amplio dominio de
composiciones y temperaturas.
La tendencia de A a valores menores a medida que aumenta Tg' respondería a una evolución
natural hacia un desorden completo, es decir a una transición desde la figura 4.22b a 4.22d. Sin
embargo, en condiciones particulares de crecimiento, es posible que esta distribución en agregados
SOC, coexista con una cierta extensión de dominios ordenados LRO, cuyo tamaño no presenta una
clara dependencia con Tg: por ejemplo, Chen et al.53 han mostrado regiones más amplias de orden
a Tg=670°C que a Tg=620°C en GaAsP crecido sobre (lOO) GaAs(·), Goral et al.54 han señalado
la tendencia hacia mayor orden en el GaInPz crecido a 670°C y 740°C que a 600°C. Por el contrario
Chu et al.55 han determinado una tendencia a la disminución del grado de orden con un aumento
de Tg, indicando eso sí, la existencia de una transición entre orden y desorden a cierto límite a alta
temperatura dependiendo de la composición. Esto explicaría por qué algunos autores relatan la
coexistencia de modulación fina y orden. En nuestra opinión, es posible incluso, que durante el
crecimiento se tenga una estructura ordenada, que se desestabilice durante el enfriamiento hacia una
separación de agregados, tal como han mostrado nuestros análisis por TEM, de la estructura tipo CuPt
en el GaInP56• Finalmente, a Tg mucho más altas (Stringfellow señala 460°C para el InGaAs), la
configuración más favorable sería una distribución completamente aleatoria de los elementos III-V en
sus respectivas subredes.
Llegado a este punto, podemos señalar que nuestros resultados experimentales muestran la
existencia de modulación fina en un rango de Tg entre 450°C-550°C para el InGaAs (débilmente
tensionado), con A entre 170-3OOÁ. Si ahora resumimos los resultados de otros autores, observamos
que describen valores de A no superiores a 150 Á Y en rangos de temperatura de crecimiento mucho
más altos, entorno a los 650°C, para capas también adaptadas al substrato. En vista a estos dos rangos
de A y Tg, sugerimos la existencia de dos fenómenos distintos que dan lugar a la aparición de un
contraste semejante en TEM. En primer lugar, la distribución en agregados, si Tg es suficientemente
baja para que Wa{3 domine sobre el término -T.ó.S, sin llegar a provocar la descomposición espinodal;
ésta configuración produciría variaciones locales del parámetro de malla y por lo tanto un campo de
deformaciones que daría lugar a una modulación de contraste fina del mismo tipo que la descrita en
este apartado, es decir con A � 150 Á Y variable, en función de la energía elástica almacenada en el
material; esta modulación podría verse atenuada al someterse a un tratamiento térmico, que condujera
+ Este autor pone de manifiesto también la importancia de la orientación del substrato y discute el origen de las estructuras ordenadas
en función de la reconstrucción superficial.
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a la equiparación de la probabilidad de formación de agregados y aumentara el desorden en el
sistema. En segundo lugar, cuando Tg es suficientemente alta para invertir la relación entre los
términos AHt y T�S, se tiene una distribución completamente estadística; este desorden completo
también produciría una modulación de contraste, que ahora llamaremos ultrafina, de período entre
3-10 nm, que correspondería a la estructura descrita por Glas en sus simulaciones basadas en el
modelo VFF; esta estructura sería independiente de la temperatura y duración de los procesos de
recocido.
Esta nueva concepción sobre la existencia de los dos tipos de modulación fina y ultrafina,
aparece de hecho, a raiz de las discusiones sobre los resultados experimentales de Seong et alY y
Peiró et al.43 y de las simulaciones teóricas de Glas". La existencia de estas dos estructuras, explica
muchas de las contradicciones expuestas al principio de este apartado. Como ejemplo, recordamos
que la teoría de Glas37,38, sugería que la modulación de contraste fina (que ahora hemos pasado a
llamar ultrafina), dejaría de aparecer sólo en aquellas capas en las que se hubiera desarrollado un
orden específico. Por el contrario Sahid et al.40 han mostrado la coexistencia de ambos fenómenos.
Si consideramos que la modulación fina es una consecuencia de la estabilización de una morfología
no desordenada, parece posible comprender que coexista con una ordenación de mayor grado como
las superestructuras de las fcc, apareciendo entre los dominios de perfecto orden.
Nos permitimos ahora hacer un breve inciso, y volver sobre las capas de InAlAs de temperatura
variable estudiadas en el capítulo III. Estas muestras también presentaban un modulación de contraste
fina, cuyos valores corresponden a los de la figura 4.19. Sher et al.58 han mostrado que la diferencia
de energía de activación para la formación de vacantes en aleaciones substitucionales, favorece los
fenómenos de segregación. Además, dado que esta activación depende de la configuración del sistema
en el entorno del átomo que debe dejar su posición, en situaciones de SOC, es posible la aparición
de canales de difusión preferencial o incluso la formación de una oscilación de composición vertical,
que origina una nueva configuración metaestable, cuya energía sería intermedia entre la
correspondiente a un material perfectamente homogéneo, y la de otro descompuesto espinodalmente.
Esto explicaría por qué las inhomogeneidades de composición observadas en las muestras de InAlAs
se producen preferentemente en unos planos cristalográficos determínados'", Con esto, creemos que
todas las consideraciones realizadas hasta ahora son del todo compatibles con las conclusiones del
capítulo III.
Hasta ahora, hemos apuntado a que un compuesto crecido dentro del gap de miscibilidad tiende
a una estabilización por debajo de la temperatura crítica Te> mediante la ordenación de sus
constituyentes (ya sea en orden de alto grado o de ordenación limitada SOC). No obstante, aún existe
un límite de temperatura por debajo del cual el balance energético sigue favoreciendo la
descomposición espinodal, Si además también se tiene en cuenta los efectos cinéticos comentados, es
posible que esta descomposición espinodal no de lugar a una separación total de fases, sino a una
modulación de composición macroscópica, que originaría la aparición de la modulación de contraste
.. Recordamos que habíamos observado una inhornogeneidad de composición preferencial en los planos {lOl}.
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gruesas". De alguna forma, esta configuraci6n también constituye una disminuci6n del término de
tensi6n por deformaci6n de los enlaces respecto de los binarios, en tanto las oscilaciones de
concentraci6n implican una disminuci6n local de xln Y xGa' lo cual supone un cierto acercamiento
hacia los respectivos binarios.
A partir de la dependencia de los valores de A y A con el espesor de la capa, es obvio que
ambas modulaciones deben ser compatibles con un comportamiento dinámico a medida que aumenta
la energía elástica del sistema. Para la modulaci6n fina (estructura SOC), esto significa que debe
existir una difusi6n que permita modificar la concentraci6n local de agregados para ir reduciendo la
energía libre del sistema y acomodar el incremento de energía elástica debida a la desadaptaci6n entre
capa y substrato. En el caso de la modulaci6n gruesa, la disminuci6n de A implica un corrimiento de
los picos de concentraci6n máxima de Ga e In. Varios autores habían argumentado que los
coeficientes de difusi6n superficial eran insuficientes incluso para originar una longitud de onda A
como la de la modulaci6n fina, por lo que más inverosímil resulta pensar que se pudiera desarrollar
una modulaci6n de composici6n de periodicidad del orden de nm. Para afrontar esta afirmaci6n,
podemos simplemente comentar algunos valores recogidos en la literatura, por ejemplo, las medidas
de Ld para la difusi6n superficial del Ga, que resultan entre 1-2 JLm según Hata et al.59,60, o para
el In, determinadas por Arent et al.61, que son de !!25JLm!!, ambas sobre substratos (100) de GaAs.
Ahora bien, dado que las modificaciones de las periodicidades A y A al aumentar el espesor de
la capa apuntan a una difusi6n en volumen, y no superficial, no podemos zanjar aquí la cuesti6n.
Consideremos por ejemplo, los coeficientes de difusi6n volúmica D, determinados por Mukai et al.62
y Fujii et al.63, a partir de experiencias de interdifusión de los elementos V en procesos de recocido
a T=600-650°C, en la interficie entre InGaAslInP. Si tomamos un valor D=5xlO-15 cm2/s, y
calculamos el tiempo que tardaría en recorrer una distancia L (A para la modulación gruesa y A para
la fina), mediante la relaci6n L=(Dtr2, se obtienen tiempos tA=4.8 min y tA = 14h. Teniendo en
cuenta la velocidad de crecimiento de las muestras, vc=0.85 JLmlh, se habría tardado unos 25 min
en crecer la capa de InGaAs de 0.29 JLm de espesor, que es la que presenta el valor más alto de A.
Así, vemos no s610 que es posible que se produzca esa periodicidad A de la modulaci6n fina, sino que
se modifique su valor durante las 2.5 horas que se tardaría en epitaxiar la muestra más gruesa. Esto,
ya no resulta tan evidente para la modulación gruesa, sin embargo, creemos que un simple
razonamiento permite ver que sí es posible tener una modulaci6n de composici6n con máximos de
concentraci6n separados una distancia A, a pesar de los bajos coeficientes de difusi6n volúmica.
Sencillamente, basta con considerar que los átomos no necesariamente deben recorrer la distancia A
antes de incorporarse en su localización definitiva, sino que resulta más 16gico pensar en un
corrimiento de los átomos mediante un mecanismo de activaci6n de vacantes que finalmente conduce
a una mayor densidad de un cierto elemento en posiciones quasiperi6dicas.
Finalmente, tal como nos han mostrado los resultados experimentales la modulaci6n gruesa y
fina pueden coexistir. Recientemente Kazakov et al. 64 han señalado que los criterios termodinámicos
de estabilización deben tener en cuenta además, la anisotropta de las aleaciones ternarias y
cuaternarias en la estructura fcc, para las cuales, la función de Gibbs resulta mucho más compleja,
.. De hecho, la teoría de Cahn8 ya predecía esta variación sinusoidal para la descomposición espinodal de las aleaciones metálicas.
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debido a las variaciones de curvatura de dicha funci6n. En este caso, el compuesto puede resultar
estable o inestable para modificaciones muy pequeñas de las condiciones de crecimiento, de forma
que tanto si se tiene una configuraci6n metaestable SOC de dominios In-ricos o Ga-ricos, como una
superestructura ordenada, el sistema puede derivar hacia una desestabilizaci6n, que en nuestro caso
podría corresponder a una modulaci6n de composici6n.
4.3.5 CONCLUSIONES
Tras el estudio por TEM de la modulaci6n de contraste fina en el eje de zona (100), en capas
de InxGa¡_xAs, podemos extraer las siguientes conclusiones:
* Hemos mostrado que la periodicidad de la modulaci6n de contraste fina tiende
hacia valores menores a medida que aumenta el espesor de la capa y la
desadaptaci6n entre capa y substrato. Por el contrario no hemos visto una
relaci6n clara de X. con Tg• Estas variaciones de X. estaban en contradicci6n con
la teoría de que su origen era debido a una fluctuaci6n de composici6n
puramente estadística.
* El estudio de la evoluci6n de la morfología de las modulaciones fina y gruesa,
con la distancia a la interficie, nos ha permitido demostrar que la modulaci6n
gruesa no es un artefacto de preparaci6n producido por los esfuerzos asociados
a la modulaci6n fina cuando el substrato se ha atacado completamente.
* Finalmente, la comparaci6n de nuestros propios resultados, con otras
experiencias e interpretaciones desarrolladas en la literatura, nos ha llevado a
la conclusi6n de que existen dos tipos de modulaciones de longitud de onda en
el rango de las decenas de nm. Una primera modulaci6n fina (x. entre 300 Á
y 170 Á), cuyo origen se ha atribuido a una estabilizaci6n de un estructura no
desordenada en agregados SOC, como consecuencia del estado tensionado de
los enlaces at6micos en el compuesto ternario, con respecto al enlace en una
aleaci6n binaria. La segunda modulaci6n es ultrafina (x. S; 10nm) y se debe a las
tensiones inherentes a una distribuci6n completamente aleatoria de los elementos





Hemos realizado la caracterización por TEM en sección planar y transversal de capas de ln.Ga¿
xAs de espesor, composición y temperatura variable. Las condiciones de crecimiento de estas
muestras, las sitúan dentro del dominio de inmiscibilidad previsto por las condiciones termodinámicas.
Tras es el estudio estructural hemos extraido las siguientes conclusiones:
* Los enlaces In-As y Ga-As están sometidos a una deformación con respecto a
su estado relajado en los compuestos binarios InAs y GaAs origen de la
combinación ternaria. El balance energético entre los términos de entropía y
entalpía de formación, permite que el sistema alcance un equilibrio de mínima
energía sin llegar a la separación de fases, con distinta configuración en función
de la temperatura y velocidad de crecimiento.
* Hemos establecido que para el InGaAs, crecido en el rango de temperaturas
450°C-550°C, la estabilización por crecimiento pseudomórfico conduce a un
estado de separación limitada SOCo Esta configuración implica una distribución
no homogénea de enlaces, que da lugar a zonas ricas en Ga y zonas ricas en In
cuyas tensiones originan una modulación fina de contraste en TEM, de longitud
de onda entre 170-300 Á.
* Hemos observado una modulación de contraste gruesa asociada a una
modulación de composición, exclusivamente en las capas de Illo.543Gao.457As
crecidas a 515°C y vc=0.85 JLmJh. Consideramos que en estas condiciones de
epitaxia, el sistema se sitúa en el límite de descomposición espinodal, y el
crecimiento con modulación de composición constituye un mecanismo de
autoestabilización o mínima descomposición, en esta situación crítica. Este
valor de T
g'
es próximo a aquellos en los que se observa modulación de
contraste para otros materiales obtenidos mediante MBE2o. En general, para
otras técnicas de epitaxia como VPE o LPE, este valor de temperatura es
mucho mayor, ampliando de hecho el dominio de inmiscibilidad.
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CAPÍTULO V
MECANISMOS DE RELAJACIÓN EN ESTRUCTURAS
IoxGat_xAs/IoyA1t_yAs/InP
5.1 INTRODUCCIÓN
Tal como se expuso en la introducción general de la presente memoria, el interés del
crecimiento de capas desadaptadas sobre un substrato, radica esencialmente, en el efecto de los
esfuerzos de deformación inducidos, sobre la estructura de bandas del material, modificando el valor
de la banda prohibida y desdoblando la degeneración de la banda de valencia en dos subniveles, uno
para los huecos pesados y otro para los huecos ligeros. Ello permite modelizar prácticamente
cualquier perfil para el confinamiento de los portadores mediante la combinación de heteroestructuras
de composición (y por lo tanto Eg) variables, ampliando enormemente la tecnología de ingeniería de
bandas. No obstante, es necesario determinar qué espesor de capa puede mantener un estado
deformado sin que aparezcan defectos para relajar los esfuerzos de la deformación.
Los trabajos realizados por TEM en este contexto, están mayoritariamente dedicados a los
sistemas GexSi¡_JSi¡,2,3, GaAs/Si4,5,6 y InxGa¡_xAs/GaAs7,8,9, mientras que los estudios




Nuestra investigación se ha encaminado a la caracterización mediante TEM, de dispositivos
HEMT, basados en heteroestructuras InxGa¡_xAs/II1yAI¡_yAs crecidas sobre InPl1. El presente
capítulo, se dedica pues, al crecimiento de capas deformadas de estos dos materiales. No hemos
pretendido en absoluto realizar un estudio exhaustivo mediante TEM, de los valores límite de espesor
para el crecimiento pseudomorfico. Los amplios rangos de variación posible de composición y grosor
de las capas, la laboriosidad del método de preparación, y la larga duración tanto de esta preparación
como de la observación en el microscopio electrónico en sí, permite analizar un n? de muestras que
resultaría del todo insuficiente para establecer un criterio absoluto sobre los posibles valores de
espesor crítico. Existen otras técnicas de análisis que, proporcionando los resultados mucho más
rápidamente, posibilitan la caracterización en un dominio mucho más amplío'". Aunque intentaremos
determinar unos valores de t y xln que aseguren el crecimiento pseudomórfico libre de defectos, sobre
los que basar la configuración de HEMT funcionales, nuestro interés se centrará principalmente en
la interrelación entre la estructura del material y la relajación de los esfuerzos.
En primer lugar, estudiaremos la influencia de los incrementos de la fracción molar de In (y
por lo tanto de los esfuerzos de deformación), en el mecanismo de relajación, en capas de igual
espesor. Caracterizaremos estructuras de grosor variable para varios valores de desadaptaci6n y,
finalmente, analizaremos el crecimiento de capas fuertemente desadaptadas (x�O.63), epitaxiadas ya,
sobre barreras de 1no.52AIo.4sAs. La comparaci6n de los defectos observados en las distintas capas de
InGaAs, una vez superado el espesor crítico, nos permitirá establecer un modelo para la relajación
de la deformaci6n en funci6n del modo de crecimiento del material 13 •
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5.2 RELAJACIÓN DE LOS ESFUERZOS EN CAPAS HOMOGÉNEAS
5.2.1 MONOCAPAS DE InxGa¡_xAs COMPRIMIDAS, DE COMPOSICIÓN VARIABLE
a) Detalles experimentales
Hemos analizado capas de InxGal_xAs de espesor fijo t=O.5 JLm, de composición variable con
valores de x¡n=54.1%, 54.6%, 59.6% Y 62.5%, epitaxiadas a una temperatura de 5I5°e,
directamente sobre el substrato de InP. Estos especímenes son los mismos que los del grupo Il del
capítulo anterior. En esta ocasión, nos centraremos en la influencia del incremento de los valores de
desadaptación inicial entre capa y substrato sobre la relajación de los esfuerzos.
Dado que el espesor del InGaAs es relativamente alto para que la región de la interficie pueda
ser observada directamente tras el ataque iónico del substrato, las muestras se sometieron a un
bombardeo previo por la cara activa, manteniéndose siempre refrigeradas a la temperatura de
nitrógeno líquido.
b) Caracterización por TEM de la red interficial de dislocaciones
En primer lugar hemos de señalar que no se ha observado existencia de modulación de
composición (modulación de contraste de periodicidad A) en ninguna de estas muestras de InGaAs.
Por el contrario, éstas y todas las restantes capas estudiadas, (incluso aquellas que describiremos en
los posteriores apartados), presentaban una clara evidencia de modulación de contraste fina. En estas
condiciones, consideramos que las capas
presentan una homogeneidad de composición a
nivel macroscópico. Por otro lado, las
observaciones en sección transversal no han
mostrado ningún indicio de formación de islas
ni de superficies rugosas. En consecuencia,
deducimos que las capas han crecido en modo
bidimensional y que son homogéneas en toda
su extensión.
I MUESTRA I XI. (%) I f (%) I p (nm) I
AL954 54.1 0.09 -
AL955 54.6 O.Il -
AI957 59.6 OA5 620
Al958 62.5 0.65 250
TABLA 5.1. Distancia media p, entre dislocaciones, en
función de la composición de la capa.Para el InGaAs más débilmente
comprimido, es decir con x¡n=54.1 % y 54.6%,
no se ha observado ningún tipo de defectos ni
dislocaciones que reflejen una relajación de la deformación. De hecho, la desadaptación f entre estas
muestras es muy pequeña. En cualquier caso, esto implica un crecimiento pseudomórfico óptimo para
valores de desadaptación de 0.11 %, como mínimo hasta un espesor de 0.5 JLm. Por el contrario, las
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capas más deformadas de este grupo se caracterizan por la presencia de una red de dislocaciones en
la interficie entre el InGaAs y el InP. La figura 5.1 a presenta una imagen en campo claro en
condición de dos haces, con la reflexión g=022, de la muestra AL957, en la que observamos las
líneas de dislocación orientadas en las dos direcciones ortogonales [011] y [011]. En la figura 5.lb,
tomada con la reflexión g=022, la red de dislocaciones continúa en fuerte contraste. En general, no
se tiene extinción de la línea de las dislocaciones para ninguna de las reflexiones principales (022)
y (004) del eje de zona [100], por 10 que podemos concluir que se trata de dislocaciones perfectas
de 60°, con vector de Burgers b=a/2 (011), si bien la determinación exacta de b, mediante el
criterio de extinción g-b=O y g'(b;\u)=O, no es posible en la zona (100).
FlG. 5.10. Imagen en campo claro y dos haces de la
tnierficie de la muestra AL957 ([=0.19%). Se tiene una red
de dislocaciones ortogonales de 60° en las direcciones
. <011>.
FIG. s.lb. Las dislocaciones se presentan frecuentemente
agrupadas. Se observa una asimetría entre las densidades
según [Ol1J y [017].
En las imágenes de la figura 5.2 vemos la región de la interficie de la muestra AL958, con una
desadaptaci6n del 0.65%. Las dislocaciones presentan prácticamente las mismas condiciones de
observación que las del especimen anterior, es decir, orientación espacial según (011) y no extinción
de contraste, para las reflexiones g= (022) Y (004). Nuevamente, la relajación de la deformación
se ha producido mediante la nucleación de dislocaciones de 60°. En este caso, sin embargo, tenemos
una morfología más compleja. Por un lado es evidente el incremento de la densidad de dislocaciones,
con respecto a la de las figuras 5.1. Por otro lado, observamos además que, la propagación de una
línea de dislocación se ve interrumpida con frecuencia mediante la formación de un segmento de
dislocación filiforme, que se aleja de la interficie (marcado A en Fig. 5.2b). En otras ocasiones, se
ha formado un bucle de dislocación paralelo a la línea de dislocación principal (marcado B en la Fig.
5.2b). En ambos casos, estos defectos se propagan mediante deslizamiento en la familia de planos
{111}. Existen dos características comunes a ambas morfologías interficiales (Fig. 5.1 y Fig. 5.2).
En primer lugar, se observa una clara tendencia a mantener una cierta agrupación de las
dislocaciones, que unas veces se presentan más espaciadas según la direcci6n [O 11] (Fig. 5.1 a) y otras
según [011] (Fig. 5.1b). En segundo lugar, también se tiene una asimetría entre las densidades de
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dislocaciones según la dirección [O 11] o [O 1T], cuyo origen hemos discutido
en el capítulo I1I, en
función de las distintas barreras de fricción de Peierls para los












FIG. S.2a. Para la muestra AL958, con mayor compresión
(f=0.33%), la densidad de dislocaciones ha
aumentado
considerablemente. Tanto para g=022 como para g=022,
las dislocacionespermanecen en contraste siendo entonces,
de 600 con vector de Burgers b =a/2 <011>.
FIG. S.2b. Interrupción de lapropagación de la
dislocación
mediante la formación de segmentos de dislocaciones
filiformes (A), o por nucleación de bucles paralelos
a la
dislocación (B).
Finalmente, teniendo en cuenta el valor de la desadaptación
f entre las capas y el substrato, y
la existencia mayoritaria de dislocaciones de 600(''l, una relajación completa
de las deformaciones
supondría una distancia media de separación p,
de 470 Á Y 320 Á para los valores de f de 0.45% y
0.65% respectivamente. Sin embargo, la separación experimental
entre dislocaciones es mucho mayor,
concretamente de 6200 Á Y 2500 Á, (tabla 5.1). Por otro lado, los resultados de la
caracterización
mediante Absorción Óptica de estas muestras, llevada a cabo por Roura et al. 14, no
se ajustaron a
los valores nominales de las fracciones molares de
In para las capas más comprimidas. En particular,
a partir de las mediciones de Eg se determinaron valores xln=55,9% Y xln=58%
para las muestras
AL957 y AL958, respectivamente.
Considerando ahora estos nuevos valores experimentales de
desadaptación f=0.19% y f=0.33%, para
las muestras AL957 y AL958, la distancia entre
dislocaciones es, en ambos casos, todavía mayor que
la que se debería tener para haber relajado
completamente las capas de InGaAs que sería
de 1100 Á Y 630 Á respectivamente. Esto nos indica
que aún existe una
deformación remanente en el material epitaxiado, aproximadamente igual al 84%
y 73 % de la inicial. Hemos
de señalar además, que es posible que no todas las dislocaciones
contribuyan a la adaptación de la deformación, puesto que
alguna de las configuraciones de las
imágenes 5.2, pueden corresponder a dipolos
de vector de Burgers opuestos, cuya aportación se anule
localmente, tal como han mostrado Dixon et
al_15 en multicapas deformadas de InxGal_xAs/GaAs.
.. En las dislocaciones de 600, sólo contribuye a la
acomodación de la desadaptación, la provección de su vector de Burgers sobre
el plano de crecimiento es decir b¡, =b'cos45c.
- 165 -
Capüulo V
5.2.2 MONOCAPAS DE InyAI¡_yAs COMPRIMIDAS y TENSADAS
a) Detalles ex�rimentales
Durante el curso de la investigaci6n, hemos analizado también capas deformadas de InyAll_yAs,
material empleado como barrera y capa de protecci6n, en la mayoría de los dispositivos basados en
heteroestructuras InGaAs/InAIAs. Las
muestras de InyAll_yAs/InP, cuyas
características comentaremos en este
apartado, nos han sido proporcionadas por el
Instituto Tecnol6gico de Massachussets
(MIT), en una colaboraci6n con J. del Alamo
y B. Bennet'", La tabla 5.2 resume las
características de espesor y desadaptaci6n
intrínseca de las monocapas analizadas.
I MUESTRA I YI. (%) I f (%) I t (nm) I
1702 42.1 -0.69 100
2010 51.8 0.04 400
3099 57.9 0.38 100
TABLA 5.2. Valores de espesor (t) y composición (ymJ de
las monocapas de lny Al¡_y As crecidas sobre lnP.
b) Resultados de la caracterización mediante TEM
En primer lugar hemos de destacar que todas las capas de InAIAs, tanto tensadas como
comprimidas, presentaban una morfología completamente regular, es decir, ausencia tanto de
inhomogeneidades de composici6n como de crecimiento tridimensional.
A partir de los resultados de TEM, podemos señalar, que la muestra 2010, permanece en estado
deformado, puesto que no hemos observado ningún tipo de defectos en la capa de InAlAs ni en la
interficie.
La imagen de la figura 5.3 corresponde a la muestra 3099. En ella vemos la ausencia de
segmentos de dislocaciones perfectas, aunque si destacan pequeños bucles de dislocaci6n así como
fallos de apilamiento.
Finalmente, para la muestra tensada 1702 (Fig. 5.4), que presenta una mayor desadaptaci6n
intrínseca (f=0,69%) se ha iniciado la relajaci6n de los esfuerzos de deformaci6n mediante la
nucleaci6n de dislocaciones de 60° en la interficie. Hemos de destacar que estas dislocaciones se han
formado preferentemente en la direcci6n [011], y distribuidas muy irregularmente, con una
separaci6n media entre ellas aproximadamente de 470 nm, valor mucho mayor que los 300 A
necesarios para acomodar totalmente la desadaptaci6n mediante dislocaciones de 60°. Así, vemos que
aún mantiene una deformaci6n remanente, aproximadamente del 94%.
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FIG. 5.3. Interjicie entre la de InO_579Alo.421 As (t= 100 nm)
y el substrato. No se observan dislocacionesperfectas, pero
si destacan unos pequeños bucles que podrían evolucionar
hacia segmentosmayoresal aumentar el espesor de la capa.
5.2.3 DISCUSIÓN
FIG. 5.4. Imagen de la interjicie entre ellnP y la capa de
In0.421AIO_579As- Se observan dislocaciones de 60° deforma
preferente en la dirección [0111-
Existen numerosas recopñaciones'V" que presentan de forma concisa las hip6tesis básicas
de los modelos de relajaci6n, contraponiendo los cálculos te6ricos a los resultados empíricos obtenidos
para varios sistemas como InGaAs/GaAs y GeSi/Si. De entre ellos destacamos el artículo de R. Hull
y J.e. Bean'", en el que además de una exposici6n actualizada de toda la problemática referente a
relajaci6n de los esfuerzos de deformaci6n mediante la nucleaci6n de dislocaciones, podemos
encontrar un amplio sumario de los trabajos te6ricos y experimentales realizados en este contexto
durante los últimos años. La conclusi6n principal a que llegan los autores es la consolidaci6n de la
validez del modelo Matthews-Blakeslee de equilibrio mecánico para el cálculo del espesor crítico, a
partir del balance de fuerzas que actúa sobre la línea de la dislocaci6n, así como del modelo de
Dodson-Tsao para la descripci6n de los procesos cinéticos que rigen el movimiento e interacci6n de
dislocaciones a partir del concepto de exceso de esfuerzo como fuerza motriz del movimiento de las
mismas.
Ya hemos comentado que la discrepancia entre los valores experimentales de te' generalmente
mayores que tMB, podía ser explicada por las limitaciones de sensibilidad de las técnicas de
caracterizaci6n empleadas, tal como argumentaron Fritz et a1.20. Por otro lado, Hull et al. 19 señalan
que el desconocimiento de los valores exactos de la energía en el núcleo de las dislocaciones y de las
barreras de fricci6n, pueden conducir también a ciertas indeterminaciones en el cálculo de tMB. Sin
embargo, aún queda una cuesti6n fundamental que sigue siendo objeto de una cierta controversia: los
mecanismos de nucleaci6n de nuevas dislocaciones.
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a) Posibles orígenes de la red de dislocaciones interficial
Una vez establecido que en nuestras capas de InxGa¡_xAs y 1I1yAl¡_yAs crecidas de forma
homogénea, la relajaci6n de los esfuerzos de deformaci6n tiene lugar mediante una red de
dislocaciones perfectas en la interficie, podemos pasar a analizar los posibles mecanismos de
formaci6n de esta estructura interficial. En general, las posibles fuentes de dislocaciones son:
* Propagaci6n hacia la capa epitaxiada de las dislocaciones filiformes del
substrat02W) .
* Nucleaci6n espontánea de bucles de dislocaci6n en el frente de crecimiento.
* Procesos de multiplicaci6n de las dislocaciones ya existentes en la interficie.
* Nucleaci6n heterogénea en centros localizados de deformaci6n, como restos de
contaminaci6n o rugosidad en la interficie.
En primer lugar, analizaremos la posibilidad de que todas las dislocaciones perfectas formadas
en la interficie provengan del deslizamiento de dislocaciones filiformes existentes en el substrato'",
tal como se representa en la figura 5.5a. Tomando como medida de la densidad de dislocaciones en
el InP, el límite de sensibilidad de las mediciones en TEM (que se sitúa alrededor de 1(Ji cm') y
considerando que todas ellas forman segmentos en la interficie, encontraríamos una dislocaci6n dentro
de un área de 100 JLm2. Por ejemplo, para la muestra AL 957 (Fig. 5.1) tenemos ya 15 dislocaciones
en 63 JLm2• Aunque esta diferencia no resulta muy significativa, recordamos que este especimen es
el que presenta una menor densidad de defectos y que además, a partir de las observaciones en TEM,
la densidad de filiformes en el substrato' ....) es realmente � Id' cm-2. Es necesario por lo tanto,
contemplar la nucleaci6n de nuevas dislocaciones.
En segundo lugar, los cálculos de la energía mínima para la nucleación espontánea de bucles
de dislocaci6n en una capa deformada22,23 (Fig. S_5b), han mostrado que se requiere una
desadaptaci6n inicial entre capa y substrato del orden del 2%, Y por lo tanto, que este proceso de
nucleaci6n es del todo inefectivo para f mucho menores que este límite. Recordamos que el valor
absoluto de la desadaptaci6n máxima en nuestras capas correspondía a f=O.65% para el InxGa¡_xAs
y f=O.69% para ellIIyAI¡_yAs, y consecuentemente, podemos descartar la nucleaci6n espontánea de
bucles en la superficie de crecimiento en nuestras estructuras.
.. Hipótesis inicial del modelo de Matthews .
.... Por ejemplo. la densidad típica de dislocaciones filiformes, en la mayoría de los substratos utilizados para la configuración de
disp0sitivos�o. se sitúa alrededor de 5xl04 cm·�.
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FIG. 5.5. a) Propagación hacia la epicapa de las dislocaciones filiformes existentes en el substrato. b)
Nucleacián de bucles de dislocación en la superficie de crecimiento y deslizamiento por ÚJs planos {111}
hasta formar un segmento de dislocacián en la interficie.
La figura 5.6, correspondiente de nuevo a la muestra AL957, ilustra algunas de las distintas
morfologías que pueden adoptarse en los puntos de cruce entre dislocaciones. Basándose en la
frecuente aparición de estas interacciones en la red interficial de dislocaciones, Hagen y Strunk'"
propusieron el mecanismo de multiplicación representado esquemáticamente en la figura 5.7a, que
da lugar a distintas configuraciones dependiendo del vector de Burgers. Si dos dislocaciones con
idéntico b intersectan, puede reducirse la energía del sistema, mediante la formación de bucles
redondeados en los puntos de intersección,
cuya propagación hacia la superficie de la
capa origina un nuevo segmento de
dislocación al alcanzar la superficie libre y
continuar su deslizamiento.
No obstante, varios autores'? cuestionan
la validez de este mecanismo, argumentando
que un proceso de interacci6n tal, daría lugar
a una distribuci6n como la del esquema 5.7a
(6), es decir, con una alineación de los
segmentos de dislocación resultante, con las
líneas de las dislocaciones origen, y no con un
desplazamiento como el de la figura 5.7a (5).
Dixon et al. 15 sugieren además, que no es
necesario un proceso de multiplicaci6n para
contemplar una configuración como la de la
imagen 5.6. sino que éste es el resultado de la
simple interacción entre dos dislocaciones




paralelas con el mismo vector de Burgers, y otra que se cruce ortogonalmente. Herbeaux et aI.25,
han descrito la formación de bucles de dislocación que penetran desde el InxGa¡_XAs hacia el GaAs,
contradiciendo la hipótesis de Hagen-Strunk de que las dislocaciones finalizan en un segmento que
se propaga hacia la superficie de la capa epitaxiada. Recientes teonas", han resaltado también la
posible inoperancia del mecanismo de Hagen-Strunk, destacando la activación de otras fuentes como
la de Frank-Read (Fig. 5.7c) o la multiplicación en espiral (Fig. 5.7d), que tendrían lugar s610 a
espesores de capa relativamente altos, explicando por qué los resultados experimentales muestran tan
frecuentemente un crecimiento pseudom6rfico hasta valores de t muy superiores a los de las teorías
de equilibrio. Incluso se han descrito mecanismos mucho más complejos como el "tipo diamante"
propuesto por Eaglesham et al.27,28. Teniendo en cuenta los valores de desadaptaci6n inicial y el
espesor de las capas (tablas 5.1 y 5.2), es de esperar que ninguno de estos mecanismos de
multiplicación se haya activado, y por lo tanto, no los consideraremos en nuestras discusiones.
Finalmente, la mejora de la calidad de las interficies tras la optimización del crecimiento de
nuestras capas de InAIAs e InGaAs, reduce la probabilidad de nucleaci6n heterogénea de
dislocaciones.
•
FIG. 5.7. a) Mecanismo de interacción y multiplicación de dislocaciones de Hagen-Strunk. El esquema 5
presenta la configuración final tras la interacción según el modelo de Hull, en el cual, se mantiene la
alineación de las dislocaciones resultantes con las dislocaciones de origen. b) Mecanismo de multiplicación
de dislocaciones de Frank-Read. e) Multiplicación de dislocaciones en espiral.
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b) Inicio de la relajación en capas comprimidas
Para poder analizar con más detalle el proceso de formación de las dislocaciones observadas,
se han epitaxiado capas de InxGa¡_xAs de composición xln=0.60, valor que corresponde a una
desadaptación inicial del 0.47 %. En estas capas, hemos ido variando el espesor total t con el objeto
de establecer el punto crítico a partir del cual se inicia la nucleación de dislocaciones (tabla 5.3), y
observar entonces la morfología de la red interficial en las primeras etapas de su formación. En esta
ocasión, el InxGa¡_xAs se ha crecido sobre una
capa tampón de IIlo.52Alo.4sAs para eliminar
los posibles esfuerzos adicionales que
contribuirían a la deformación, debido a la
capa de InAs que hubiera podido formarse de
haber realizado la epitaxia directamente sobre
el InP. Las capas de 10, 15 Y 20 nm de
espesor, presentan una excelente calidad, con
una total ausencia de defectos. Únicamente





TABLA 5.3. Valores de espesor (1) examinados, para
determinar el punto límite para la aparición de
dislocaciones en el crecimiento de In, GaJ_xAs.
hemos observado dislocaciones en la interficie
InGaAs/lnAIAs, en la muestra D, con un
espesor de t=25 nm. La figura 5.8 muestra
dos ejemplos bajo dos condiciones de observación distintas g=022 y g=022. Esencialmente se tienen
dislocaciones de 60° muy irregularmente distribuidas en la interficie, coexistiendo con una densidad
de PSF= 1.3xlOs cm'? y PTD=2.4x108 cm'. La propagación de las dislocaciones se ve interrumpida
muy frecuentemente bien por los SF's (A en Fig. 5.8a) o las TD's (B en Fig. 5.8a). Durante la
observación hemos podido constatar que un incremento local de temperatura, producido al converger
el haz de electrones sobre la muestra, provoca la activación de la propagación de las dislocaciones
parciales y la anulación de los fallos de apilamiento.
FIG. 5.8. Imágenes (lOO) con las reflexiones a) g=022 y b) g=022 de la muestra MBE 687. Se observa
una distribucián irregular de dislocaciones de 60° en la interficie entre InGaAs/lnA LAs, cuya propagación
se "" limitada por SF's (A) y TD 's (B).
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c) Relajación de la deformación en campos de tensión y compresión
En resumen, hemos observado que los defectos más abundantes en las capas comprimidas,
inmediatamente superado el espesor crítico son dislocaciones parciales que dan lugar a un fallo de
apilamiento. Pasaremos ahora a discutir, el origen de estas parciales.
* Supongamos inicialmente que en las primeras etapas de la relajación, los
defectos que nucleen de forma preferente sean dislocaciones de 60° y que
inmediatamente se disocien en dos parciales Shockley según la reacción
1/2[110]a = 1/6[121]a (30°) + a/6(211]a (90°)
Esta disociación resulta energéticamente favorable teniendo en cuenta la
dependencia de la energía de la dislocaci6n con b2:
(1)
siendo b el módulo del vector de Burgers de la dislocación, y e el ángulo que
forma con la superficie de crecimiento. Recordando nuevamente el modelo de
Marée et al.29, en un campo de deformación por tensión aparecería en primer
lugar la parcial de 90°, y después la de 30°. Ambas se mantendrían disociadas
(fallo de apilamiento entre ellas) debido a los esfuerzos en la capa, dando lugar
a una estructura compatible con la observada en las figuras 5.8. Ahora bien,
teniendo un campo de deformación por compresión (como es el caso de las
muestras de la tabla 5.3), en un proceso de disociación de una dislocación de
60° la primera parcial que nuclea es la de 30° seguida instantáneamente por la
de 90°. La fuerza sobre esta última es mayor (cosé =O, siendo <1> el ángulo
entre la línea de la dislocación y el esfuerzo) y la recombinaci6n de ambas
parciales es inmediata, anulando el fallo de apilamiento. Vemos pues que la
idea de partida (nucleación inicial de dislocaciones de 60°) contradice los
resultados experimentales observados en estas últimas muestras de InGaAs
comprimidas.
* Invirtamos ahora el orden de nucleación, y consideremos que son las
dislocaciones parciales las que aparecen en primer lugar. En este caso, su
separación efectiva produciría un fallo de apilamiento, cuya energía )'SF debería
tomarse en cuenta para establecer si el balance energético del sistema favorece
la nucleación de estas parciales. Recientemente, Lee et al. 30 han analizado la
probabilidad de nucleación de las dislocaciones perfectas de 90° (Lomer) y
600(mixtas) y de las parciales de 30° y 90°, en el crecimiento de GaAs en Si.
en función de la relación !:lE! !:lE, mostrando que aunque las más efectivas para
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acomodar la desadaptaci6n son las dislocaciones Lomer, resultan más frecuentes
aquellas que presentan una menor barrera de nucleaci6n (en este caso las
parciales de 90°), debido a la influencia de la cinética de MBE. Hull et aL3!
han observado también que, en sistemas comprimidos de GexSi!.x sobre Si[Oll],
el espesor crítico para la formación de parciales ShockIey de 90°, de vector de
Burgers a/6 (112) , es menor que para la formación de dislocaciones perfectas
de 60°, si bien el autor destaca que este no es el caso si la dirección de
crecimiento es (100).
* Apliquemos ahora el modelo de exceso de esfuerzo propuesto por Dodson y
Tsao, para determinar qué tipo de dislocación resulta preferente en el
crecimiento de las capas comprimidas de II1o.60Gao . .roAs, una vez se ha
alcanzado el espesor de 25nm. Según este modelo, el exceso de esfuerzo uex
viene dado por un balance entre los esfuerzos originados por la deformación
elástica, el esfuerzo asociado a la propia línea de dislocación y la contribución
de la energía del fallo de apilamiento (si se tienen dislocaciones parciales):
(Ju = 2 ES
(1 +v)
_
J.1bcos<J>(l-vcos26) ln(cr.t) _ 1_J.1 e (1- v ) 41tt(1- v ) b b (2)
donde, So es el factor de Schmid de la dislocacíon'", e es la deformación de
la capa, t su espesor, a un parámetro que representa la energía en el núcleo de
la dislocación, y l' la energía del fallo de apilamiento. Si tomamos los valores
a=2, y calculamos los parámetros de elasticidad JL (modulo de rigidez) y 1J
(coeficiente de Poisson) para la composición x=0.6O por interpolación lineal
entre los de InAs y el GaAs(**), considerando e igual a la deformación total
f y un espesor de capa de 250 A, una dislocación de 60° estaría sometida a un
exceso de tensión de 1.8x108 dyn/crrr', mientras que a la de 90° correspon­
derían 1.3xl09 dyn/crrr', sin contar en este caso el término 1'SF' En estas
condiciones, a espesores de capa relativamente bajos, las dislocaciones parciales
de 90° pueden deslizarse por los planos {111} dejando un fallo de apilamiento
entre ellas, dado que entonces la energía del SF asociado es aún pequeña3!,32.
En efecto, Kim et a1.32 han calculado, también para GaAs/Si, que la energía
adicional del SF producido por la nucleación de la parcial, es mucho menor que
la propia energía de las dislocaciones de 60° 6 90°.
A medida que aumenta el espesor de la capa, el exceso de esfuerzo se
incrementa para la dislocación de 60°, reduciéndose para la de 90° debido a la
.. Se=cos"'cos<l>, siendo" el ángulo entre b y la dirección ortogonal a la línea de la dislocación contenida en el plano de crecimiento.
y <1> el ángulo entre el plano de deslizamiento y la normal a la superficie (90°_54,7° entre los planos {III} Y 1100]) .
.... ILlnAs=2.59xl()l1 dyn/crn? y JlG.A,=4.15xl011 dyn/cmé
PlnAs =0.352 Y vÜElA>=0.311
- ]73 -
Capüulo V
contribuci6n del término 'YSF. No obstante, aún no se habría superado el espesor
crítico para la nucleaci6n de la parcial de 30°. En esta situaci6n, tendríamos
una configuraci6n como la de la imagen 5.8, con una coexistencia de fallos de
apilamiento y dislocaciones de 60°. El deslizamiento de éstas últimas podría
verse interrumpido al interaccionar con los SF existentes, actuando éstos como
punto de anclaje.
Para t mayores, la energía asociada al SF aumenta, y el sistema tiende a
anularlo mediante la nucleaci6n de la parcial de 30°. Ahora bien, esta
nucleaci6n s610 es posible si t es suficientemente elevado, o si se incrementa
localmente la energía del sistema (por ejemplo al converger el haz de electrones
sobre la muestra). Entonces el fallo de apilamiento se anula por recombinaci6n
30° +90°, formando un segmento que a su vez puede sufrir un proceso de
deslizamiento y cambio de orientaci6n formando nuevas dislocaciones de 60°
en la interficie. Este mecanismo se representa de forma esquemática en la
figura 5.9). Así, a medida que avanza el espesor de la capa, aumentaría la
densidad de dislocaciones de 60° mientras que disminuiría PSF' formando una
configuraci6n como la observada en la imagen 5.2.
* Para confirmar la validez del modelo propuesto, calculemos el espesor crítico
te para la nucleaci6n de las distintas dislocaciones (60° y parciales de 90° y
30°), a partir de la expresi6n (2) en la condici6n O'ex=O, pero ahora si, teniendo
en cuenta incluso el término 'YSF. Si consideramos un valor 'YsF:::::25 mí/m?
22,31, los espesores críticos resultan te60° =228 A, te90° =210 A Y te30°=234 A
y por lo tanto el orden de nucleaci6n de las dislocaciones sería 90°- 60°- 30°.
Es evidente que estos valores son muy pr6ximos y por lo tanto, una vez se haya
superado el espesor crítico absoluto, el sistema evolucionará rápidamente hacia
la formaci6n de una red de 60°. No obstante, los primeros instantes de la
relajaci6n corresponderán a una morfología como la observada en la figura 5.8.
Hemos de destacar la correspondencia de los t,' anteriores con el límite
20nm < t,< 25nm determinado mediante TEM y en consecuencia la validez del
modelo DT para la relajaci6n de los esfuerzos en nuestras capas de InGaAs.
* Ahora bien, ¿contemplaría este mecanismo de formaci6n de 60° la asimetría
entre las direcciones [011] y [011] tan frecuentemente observada en el
crecimiento de capas deformadas? En efecto, nuestros propios resultados en las
capas de InAIAs han demostrado la existencia de una anisotropía espacial para
las dislocaciones de 30° y 90° (a y (3), cuyas recombinaciones podrían dar
lugar a una mayor densidad de dislocaciones mixtas en una u otra direcci6n. En
nuestro caso, esta asimetría se manifestaba por la aparici6n de defectos de
apilamiento entre las parciales, mucho más frecuentemente en el sistema
[011]{111} que en el [Oll1{lTT}, para el cual se tenía una mayor densidad
de dislocaciones filiformes sin disociaci6n. Recientemente, esta misma
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morfología ha sido descrita en los trabajos de Zhang et al.33 sobre la epitaxia
de lnAs/GaAs, para el que se observa un crecimiento tridimensional, cuyas
islas presentan una gran densidad de SF en la direcci6n [O 11] Y dislocaciones
filiformes en las secciones [011].
Nos permitimos ahora volver a las muestras de InAIAs crecidas en el rango 400°C < Tg < 530°C
descritas en el capítulo III. En aquel momento habíamos razonado que las dislocaciones parciales
provenían de la disociaci6n de las dislocaciones de 60° originadas en la ínterñcíe'", como
consecuencia de las limitaciones cinéticas a la difusi6n de los elementos a Tg bajas. Como
considerábamos la existencia de un campo de tensi6n inducido sobre el InAIAs, debido a la presencia
de la capa de InAs en la interficie, concluíamos siguiendo el modelo de Marée que se formaba
primero la parcial de 90° y luego la de 30°; como la fuerza sobre la de 90° era mayor, se mantenía
la disociaci6n dejando un SF entre ellas. Apliquemos ahora el mecanismo descrito en los tres párrafos
anteriores, y veamos si la configuraci6n
observada en aquellas capas de InAlAs puede
ser explicada mediante la hip6tesis de que las
dislocaciones parciales son las primeras en
aparecer, mientras que las de 60° se forman
por recombinaci6n.
- -
1/6[121] + 1/6[211]- 1/2[110]
Así, tal como hemos expuesto, para
valores de t bajos, 'YSF sería pequeña y la
parcial de 90 ° podría propagarse formando el
fallo de apilamiento, hasta que t alcanzara
valores para los cuales fuera más favorable la
nucleaci6n de la parcial de 30° y la anulaci6n
del SF. Teniendo en cuenta que estas capas
alcanzaban 2JLm de espesor, ¿no debería
haberse producido ya la recombinaci6n de las
parciales para reducir la energía del sistema
eliminando el fallo de apilamiento?; como sabemos no es así, puesto que habíamos observado que los
SF se propagaban por toda la capa de InAIAs. Para solucionar esta contradicci6n podríamos recurrir
al entorno especial de aquellas capas, en las que solamente existía una deformaci6n en el InAIAs, en
una regi6n muy localizada cerca de la interficie. Allí, podría haber nucleado la de 90°, pero una vez
alejada de la interficie, entraría en una regi6n del lnAlAs sin deformaci6n (recordamos que eran capas
con y=0.52 es decir adaptadas al substrato), y entonces no existiría energía suficiente para superar
la barrera de nucleaci6n de la de 30° que anulara el fallo de apilamiento. Hasta ahora pues, vemos
que el proceso de nucleaci6n parcíales+díslocaciones de 60° descrito, explica completamente nuestras
experiencias. Ahora bien, existen otras que contradicen rotundamente este mecanismo. Por ejemplo,
FIG. 5.9. Recombinacián de las dislocaciones parciales
paraformar una dislocaciónperfecta, cuyo deslizamiento en
los planos {lll} puede originar segmentos en la interficie.
.. Recordamos que no sólo aparecían dislocaciones en la interficie sino en todo el espesor de la capa, razón por la cual
considerabamos la influencia de T
g
como causa principal de su aparición. Sin emabrgo, la disociación sólo se producía sobre los
defectos originados en la interficie.
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Marée et al.29 han señalado también la existencia de SF en capas tensadas y de espesor relativamente
alto (200 nm en Si sobre GaP), en las que la energía de deformaci6n sí podría originar la parcial de
30° y anular el SF. Por lo tanto, la única forma de mantener el SF es considerar que las dislocaciones
parciales provienen de una disociaci6n y que existen importantes barreras de fricci6n que impiden su
recombinaci6n, tal como sugerimos para el lnAlAs.
En resumen, a partir de los resultados sobre las muestras deformadas de lnAlAs y InGaAs
(tablas 5.1, 5.2 y 5.3), deducimos que la relajaci6n de los esfuerzos de deformaci6n tiene lugar
mediante distintos mecanismos en funci6n de la naturaleza compresiva o tensil de la deformación
inicial. Así, sugerimos que en un campo de deformación por tensión, las primeras dislocaciones en
aparecer son aquellas que acomodan mejor la desadaptaci6n es decir las de 60°. Por el contrario, para
un campo compresivo, nuclean primero las dislocaciones parciales de 90°, seguidas de 60° y parciales
de 30°, cuya recombinaci6n con las de 90° a medida que aumenta el espesor de la capa origina
nuevas dislocaciones de 60°. Estas a su vez pueden interaccionar para formar dislocaciones Lomer
a mayores espesores, como ha sido ilustrado en el crecimiento de capas fuertemente comprimidas para
numerosos sistemas como GaAs/Si34 y GaSb/GaAs3S entre otros. En consecuencia, parece que las
barreras energéticas para la nucleaci6n inicial de dislocaciones se invierten según el signo de la
deformaci6n.
Si confrontamos los resultados referentes a las muestras tensadas de lnAlAs que hemos
analizado, encontramos una tendencia clara a la disociación en las capas de InA1As del capítulo III
(recordamos que s610 débilmente tensadas en las regiones cercanas a la interficie), mientras que hemos
observado una red de dislocaciones de 60° sin disociar, en las capas de IIlo,421Alo.S79As (muestra
1702, tabla 5.2). Emerge por lo tanto una nueva cuestión: ¿En qué condiciones tiene lugar la
disociaci6n de las dislocaciones? A partir de nuestras evidencias experimentales sugerimos que la
disociación se ve favorecida a valores de desadaptación no muy elevados, para los cuales el balance
energético induce la formación de dislocaciones de vector de Burgers menor (parciales), a pesar de
que siendo b una fracci6n del parámetro de malla del cristal, resulten menos efectivas para acomodar
la desadaptación. Esto explicaría por qué en las capas de InAJAs más fuertemente tensadas (f=-
0.69%) sí observamos dislocaciones de 60° y no SF. Un segundo factor que deberíamos tener en
cuenta, es la activación térmica de la disociación, que habiámos determinado máxima para Tg=530°C
(a partir de las mediciones de la anisotropía X), mientras que la temperatura de crecimiento de las
muestras de la tabla 5.2 (entre ellas la muestra 1702) se sitúa entre 460° y 510°C, Y por lo tanto, esta
Tg menor, podría implicar una disociación limitada.
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5.2.4 CONCLUSIONES
Tras la caracterización por TEM de capas tensadas y comprimidas de InxGa¡_xAs y InyAl¡_yAs,
en los límites de deformación -0.69% < f< 0.65 hemos sugerido la existencia de distintos mecanismos
de relajaci6n en funci6n de la distinta naturaleza de la deformaci6n.
* En un campo de compresi6n, se favorece la nucleación de dislocaciones
parciales de 90° que originan fallos de apilamiento en las primeras etapas de
relajaci6n. A medida que aumenta el espesor de la capa, la energía del SF
aumenta y se favorece la nucleaci6n de dislocaciones de 60° y de las parciales
de 30° que aniquilan los SF al interaccionar con las de 90°. El deslizamiento
del segmento formado en los planos {111} origina nuevas líneas de dislocación
de 60° en la interficie, A mayor espesor y mayor deformación inicial, éstas
interaccionarían a su vez para formar dislocaciones Lomer que son las más
efectivas en cuanto a la acomodaci6n de la desadaptaci6n puesto que tienen su
vector de Burgers completamente contenido en el plano de crecímíento!".
* En un campo de tensi6n, nuclean preferentemente dislocaciones de 60°. En
condiciones de baja desadaptaci6n, estas dislocaciones se disocian rápidamente
para disminuir su energía reduciendo el vector de Burgers. Para deformaciones
elevadas por el contrario, prevalecen las dislocaciones de 60° que acomodan
mejor la desadaptacion al ser su vector de Burgers un múltiplo del parámetro
de malla del cristal.
* Particularizando para las capas de lIIo.60G30.�S, hemos calculado los espesores
críticos según el modelo de exceso de esfuerzo de Dodson-Tsao, obteniendo
efectivamente fe
900 < te60° < te30°. Sin embargo, los valores de fei son tan
pr6ximos entre si, que una vez superado el espesor crítico absoluto (te menor),
el sistema evoluciona rápidamente hacia la formaci6n de dislocaciones de 60°.
En nuestra opini6n, esta diferenciaci6n de la relajaci6n de las deformaciones en funci6n de la
naturaleza de la desadaptaci6n (f< O 6 f> O), podría explicar alguna de las anomalías en el
comportamiento optico y eléctrico del material, especialmente a espesores de capa pr6ximos a los
valores de fe y deformaciones no muy extremas". El origen de esta diferenciación podría
encontrarse esencialmente en la distinta deformaci6n de los enlaces at6micos según se vean sometidos
a un campo de esfuerzos de tensi6n o de compresi6n. La variaci6n de la energía de ruptura de los
enlaces, podría modificar las barreras de nucleaci6n de los distintos tipos de dislocaciones.
.. Nosotros no hemos observado estas dislocaciones Lomer en nuestras muestras, hecho que atribuimos a la relativamente baja
desadaptación intrínseca entre la capa y el substrato. No obstante, fundamentamos esta afirmación en los resultados de varios
autores, sobre capas más fuertemente deformadas.
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5.3 RELAJACIÓN DE LOS ESFUERZOS en CRECIMIENTO 3D
Tal como se comento en la introducción de la presente memoria, cuando las capas estan
fuertemente deformadas, es posible que el crecimiento tenga lugar en modo tridimensional. Teniendo
en cuenta los resultados de Yao et al_37 que muestran una transición de un modo de crecimiento 20
a otro 3D para desadaptaciones superiores al 2.5% para la epitaxia de InGaAs sobre GaAs, hemos
estudiado el caso extremo xln= 1 que corresponde a f=3.25% con el objetivo de examinar la
posibilidad de transici6n a 3D en epitaxia sobre otro temario como es InAIAs, y la influencia del
modo de crecimiento del InAs en la relajación de los esfuerzos, ambos fenómenos en función del
espesor de la capa". Para ellos hemos epitaxiado una multiestructura de pozos de InAs de distinto
espesor Lw en una misma secuencia de MBE, lo que nos permitirá estudiar el modo de crecimiento
del material según Lw, sin introducir variaciones adicionales en el resto de los parámetros que
gobiernan el proceso MBE.
5.3.1 CARACTERÍSTICAS DE LA HETEROESTRUCTURA InAs/Ino.s2Alo.48As
En las imágenes de microscopía electrónica, la máxima diferencia de intensidad entre el InAIAs
y el InGaAs, se obtiene mediante contraste de difraccíon", debido a la distinta contribución del
factor de estructura Fhli·):
[ 2 .(h+k) 2 .(k+l) 2 .(h+l) 1Fhlcl[lnxAl_�] = 1 +e 1t1 -2- +e 1t1 """2" +e 1t1 -2-
[ 2
. (h+k+l) 1. xhn +(1-x)fA. +fAs' e 7t1 -4- .
(3)
donde A representa Ga 6 Al. Los coeficientes de difusión elástica fi (siendo i, Ga 6 Al), dependen
del ángulo de Bragg de la reflexión <hkl) considerada, y son más dispares entre sí para la reflexión
200, con valores faa=4.16 Y fAl=2. 80(··). Particularizando la expresión del factor de estructura para
esta reflexión, tenemos
(4)
y por lo tanto, los FhkJ son también más distintos para la reflexión 200. Por otro lado, a partir de la
relación anterior, vemos que FhkJ presenta una dependencia lineal con la fracción molar de In del
• Ver relación entre Fhkj, �g, 4>0 Y 4>g en el apartado 4.2.6 del capítulo anterior.
... Para un voltaje de trabajo de 200 kV.
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material. Como ejemplo, para xIn=0.5, se obtiene P2ooInGaAs=2.9 Y P200InAlAS=0.1, que comparados
también con pInP= 1.4, proporcionan un máximo contraste entre todos estos compuestos. Así pues las
imágenes en sección transversal de todas las heteroestructuras InxGa¡_xAsflI1yAI¡_yAs examinadas, han
sido obtenidas en estas condiciones de observación, es decir en campo claro y dos haces, con
excitación máxima para g=2oo.
El esquema de la figura 5.1Oa, presenta la configuración de la heteroestructura AL743
analizada, formada por seis pozos de lnAs de espesor variable desde L",,=6 Á a Lw=36 Á, en
incrementos de 6 Á, separados por barreras de IIlo.52Alo.4sAs de 200 Á de espesor, epitaxiados'"
sobre una capa tampón de IIlo.52Alo.4sAs de 0.8 J-Lm. En la figura 5.10b presentamos una imagen en
















FIG. 5.10. a) Esquema de la configuración de la heteroestructura de pozos cuánticos múltiples de Inás entre
barreras de In¿ 52 A lo. 48 As. b) Imagen XTEM [011], tomada excitando la reflexión 200 para enfatizar el
contraste entre los dos materiales.




5.3.2 OBSERVACIÓN EN XTEM Y HRTEM [011]
La característica más importante de la observación en sección transversal [011], es una patente
modificaci6n del contraste de los pozos de lnAs a medida que aumenta el espesor de la capa (Fig.
5.10b). Concretamente, vemos un cambio en la morfología interficial del lnAs a partir del segundo
pozo. Mientras la superficie superior de la capa más delgada (6 Á) permanece perfectamente plana,
la interficie superior del siguiente pozo (12 Á) presenta una cierta ondulación. Esta rugosidad en el
contraste se acentúa para valores mayores de Lw. Grunthaner et al."! observaron este hecho en
estructuras MQW de GaAs/lnAs, asociándolo bien a variaciones de espesor de la lámina de TEM,
a contaminaci6n, o bien a una posible inhomogeneidad de composición que condujera a la formación
de alguna fracción de InxGa¡_xAs. Por el contrario, De Miguel et al.42, determinaron un contraste
semejante en capas de 10 Á de lnAs sobre Illo.52AIo.48As, asociándolo a áreas de fuerte tensión en las
regiones cercanas a la interficie. Los resultados de Yao et alY, sobre capas de InxGa¡_xAs crecidas
sobre GaAs, han mostrado finalmente que se trata de un contraste asociado a una transformación hacia
un modo de crecimiento 3D.
F1G. 5.11. Imagen en condición de haz múltiple XTEM de
la muestra AL 743. Se observa un incrementoprogresivo de
la rugosidad de la interficie superior de los pozos de InAs
a medida que aumenta su espesor.
F1G. 5.12. Imagen HRTEM de la interficie entre la barrera
de InAfAs y el pozo de [nAs de 30 Á de espesor.
Observamos la desaparición de un plano (111) mostrando
la existencia de una dislocación de 60°.
Dado que la interficie inferior de los pozos es siempre plana, se deduce que la amplitud de las
barreras de InAIAs es suficiente para recuperar un frente plano antes del inicio del crecimiento del
siguiente pozo, pero aún así estas irregularidades mantienen una alineación en la dirección de
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crecumento. La observación del especimen a una mayor magnificación (Fig. 5.11("» nos permite
estudiar este efecto con mayor claridad. Yao et al.37 también describieron el mismo fenómeno de
alineación en InxGaI_xAs sobre GaAs, argumentando, que el crecimiento de una capa se ve favorecido
en aquellas regiones que presentan una menor desadaptación con respecto al material epitaxiado, como
son en su caso las propias islas de InxGaI_xAs.
En resumen, hemos puesto de manifiesto que la epitaxia de lnAs sobre lnAlAs, a esta
Tg=5100C se caracteriza por un modo de crecimiento de Stransky-Krastanov, con una transición
entre un modo 2D a 3D, a espesores 6 Á < ÍzD-3D < 12 Á.
Por otro lado, se han analizado todas las interficies mediante microscopía electrónica de alta
resolución (HRTEM). En la figura 5.12 presentamos la interficie inferior entre el pozo de lnAs de
30 Á y la barrera de lnAlAs, en la que se observa la extinción de un plano (111), revelando la
presencia de una dislocación de 60°, con vector de Burgers b=a/2 (011) . En general, sólo se han
observado dislocaciones a partir de este espesor, con lo que podemos concluir que el espesor crítico
para el valor de desadaptación f=3.25% entre el lnAs y el lnAlAs, (entendiendo como espesor crítico
te el límite hasta la aparición de dislocaciones), es de 24 Á <t,< 30 Á.
5.3.3 CARACTERIZACIÓN EN SECCIÓN PLANAR (100)
Tras un adelgazamiento iónico, realizado exclusivamente por el lado del substrato, hemos
analizado la superficie del especimen en la dirección de crecimiento (100). En la figura 5.13 podemos
observar la existencia de patrones de Moirée que nos indican la superposici6n de estructuras
cristalinas de distinto parámetro de malla. En efecto, teniendo en cuenta que el grosor de la lámina
delgada preparada para TEM, es aproximadamente de 3000 Á, ésta debe contener toda la
heteroestructura y por 10 tanto una visión en la proyección (100) muestra una superposición de todos
los pozos de lnAs y barreras de lno.52Alo.48As. Las diferencias de parámetro de malla entre estos dos
materiales, implica una distancia entre las franjas de Moirée de :::::: 70 Á, para la reflexión 200(
....).
La separación de las franjas en la figura 5.13 es mayor de 70 Á, indica que el parámetro de malla
del InAs no es exactamente su valor intrínseco <l¡nAs en estado relajado, y por 10 tanto, esto demuestra
que los pozos de lnAs, mantienen todavía una cierta deformación. La irregularidad en la distribución
de los patrones, es una consecuencia de la contribución al contraste de las islas de lnAs de los pozos
más gruesos, que presentan distintos estados de deformación.
.. La figura 5.11, ha sido tomada en condición de haz múltiple, exactamente en el eje de zona [0111, por eso el contraste entre el
InAs y el InAlAs, es menos fuerte que en las imágenes de campo claro y dos haces, en las que nos desviamos de la posición
perpendicular exacta al eje de zona para obtener una máxima excitación de la reflexión g=200.
.... La separación entre las franjas de Moirée para dos materiales de parámetro de malla ai (i= 1,2) bajo la reflexión g=hkl es
0= (d J
hId .. d2hId )/(d J
hId
- d2hld ) siendo dhld, la distancia interplanar correspondiente a la reflexión hkl, 8; /(h2+ k2+ 12) 1/2.
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Seguidamente, hemos optimizado el bombardeo i6nico hasta conseguir visualizar las interficies
correspondientes a los pozos inferiores. En la figura 5.14 mostramos un ejemplo, en el que destaca
claramente la forma redondeada de las islas. La diferencia de tamaño entre las dos islas de esta figura,
sugiere que se trata de islas correspondientes a pozos de distinto espesor, y por lo tanto, observamos
que a medida que aumenta el grosor de la capa de lnAs, el crecimiento tridimensional se acentúa, tal
como mostraba la secci6n transversal de la heteroestructura (Fig. 5.11). Es posible notar un contraste,
aunque débil, de Moirée en toda la superficie de la lámina, indicando que la capa de lnAs no está
completamente adaptada al lnAlAs, es decir que debemos estar situados en una secci6n de la
estructura en la que ya se ha iniciado la relajaci6n de los esfuerzos (en el entorno del pozo de 30 Á
de espesor). Sin embargo, el punto más importante a destacar, es que las franjas son más intensas
dentro de las islas, indicando que allí la relajaci6n de la deformaci6n es mayor, lo cual es de esperar
teniendo en cuenta que en las islas se tiene un espesor mayor de lnAs.
FIG. 5.13. Sección planar (100) de la muestra MBE 743.
La superposición de todas las capas de [nAs y 1nAlAs da
lugar a la aparición de patrones de Moirée, cuya
distribución irregular atribuimos a laformación de las islas
en los pozos más gruesos.
FIG. 5.14. Controlando el tiempo de ataque hemos
alcanzado a observar la región correspondiente a los pozos
más delgados de Inns. Ahora las islas pueden verse más
claramente, mostrando unaforma redondeaday un tamaño
mayor a medida que el espesor de Inns aumenta.
Podemos señalar que no hemos observado defectos bidimensionales ni siquiera en las capas más
gruesas de lnAs, es decir no hemos encontrado evidencia del límite de espesor tsF para la nucleaci6n
de defectos complejos, como los defectos de apilamiento (SF) propuesto por Yao et al. 43 (*).
Finalmente, concluimos que la relajaci6n de las tensiones tiene lugar mediante la formaci6n de
dislocaciones perfectas, a un espesor te::::: 30 Á, habiendo superado previamente, el límite de
crecimiento bidimensional, determinado en t20-30::::: 12 Á. Estos resultados son muy próximos a los
de Gendry et al.44, de 6:::;t20_30:::;10 Á, y te=20 Á, obtenidos mediante caracterización RHEED
sobre capas de InAs crecidas a 525°C sobre 111o.53Gao.47As (igual parámetro de malla que el
* Este autor propone la existencia de tres límites de espesor en el orden 120-30 <le < tSF.
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II1o.52AIOAsAs Y por lo tanto igual f=0.69%). Otros autores han determinado mediante RHEED y PL,
valores de t20.30:::::30 A y tc>35 A, en capas de lnAs/lno.52Alo.4sAs crecidas a 500°C. También se
recogen valores aún más extremos de t20_30:::::30-40A Y tc=50 A, en capas crecidas a 480°C45. No
obstante, todos estos resultados no están demasiado alejados, teniendo en cuenta que la temperatura
de crecimiento juega un papel esencial en la formación de islas y en los fenómenos de relajación. Por
ejemplo, Gendry et al.44 han mostrado un aumento de t20-30 a 23 A y de fe a 30 A a una menor Tg
450°C, atribuyendo este efecto a una reducción de la movilidad de los átomos y a una minimización
de la interacción y multiplicación de dislocaciones a Tg menores.
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5.4 RELAJACIÓN DE LOS ESFUERZOS EN CAPAS CON INHOMOGE­
NEIDADES DE COMPOSICIÓN
5.4.1 MONOCAPAS DE 1no.543G30.457As CON MODULACIÓN DE COMPOSICIÓN
En este apartado presentamos sólo un breve resumen de los resultados obtenidos en la
caracterización de las muestras de InGaAs con xln=54.3% del capítulo anterior. Aunque resulte un
poco redundante, creemos que conviene recordarlos para situarlos dentro del contexto de los posibles
mecanismos de relajación de los esfuerzos de desadaptación. Así destacamos los siguientes puntos:
* Todas las capas presentaban una modulación de composición, de longitud de
onda decreciente a medida que aumentaba el espesor de la capa.
* La reducción de la periodicidad A de la modulación constituía un mecanismo
de acomodación de los incrementos de energía elástica, hasta un espesor crítico
aparente tca=O.5 p.m.
* Se tenía nucleación de defectos bidimensionales y dislocaciones filiformes a
partir de un espesor t�O.74 p.m. No se observó en ningún caso una red de
dislocaciones perfectas en la interficie.
* Se tenía relajación significativa de la deformación por DCXRD, a partir de fea
correspondiendo con el incremento de las densidades de defectos.
* Finalmente, se mantenía una deformación remanente, a pesar del espesor de las
capas (t= 1 p.m y 2 p.m). En este límite de relajación de los esfuerzos, la
longitud de onda de la modulaci6n de composición era independiente del grosor
de la capa.
5.4.2 CAPAS INHOMOGÉNEAS DE II1y Al1_y As
a) Detalles experimentales
Las características principales de las capas de 1I1yAI¡_yAs estudiadas, se recogen en la tabla 5.3.
Las muestras han sido crecidas en un equipo VG Semicon V80H. Los substratos de InP fueron
atacados en una soluci6n H2S04:H20:H202 en proporción 7: 1: 1. Al inicio de la epitaxia, se
increment6 la temperatura de las células de evaporación de los elementos del grupo III, para limitar
los transitorios de flujo de In y A146. La composición de las capas ha sido escogida en este rango
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de valores de Yln' con el objetivo de estudiar el comportamiento de capas tensionadas (muestra 1,
f<O) y comprimidas (2 y 3, con f>O).
I N· I TI (OC) I t (pm) I Yla (%) I f (%) I A (nm) I
1 580 1 51.5 -0.06 600
2 580 1 55 0.19 460
3 570 2 58.9 0.45 820
TABLA 5.4. Características de las capas de Iny Al¡_y As
estudiadas, y valores de la longitud de onda A de la
modulación de contraste observada en TEM.
b) Modulación de contraste en sección planar (lOO)
El resultado más destacable de la observación en TEM, es la existencia de una modulación de
contraste en todas las capas de lnAlAs examinadas. Como ya es habitual, esta modulación se
desarrolla a lo largo de las direcciones cristalográficas [010] y [001], en las imágenes de campo claro
y dos haces con las reflexiones g=022 y g=022, y presenta distintos valores de longitud de onda A
en función de la deformación, espesor y temperatura de crecimiento de la capa47,48.
En la figura 5.15a, presentamos una imagen correspondiente a la segunda muestra, en la que
podemos observar que esta modulación de contraste no presenta exactamente las mismas
características que las de la modulación descrita para las capas de InxGa1_xAs. En primer lugar,
tenemos unas bandas mucho mucho más onduladas que las líneas oscuras del InGaAs (ver por ejemplo
Fig. 4.2. En segundo lugar, no se tiene una variación definida de contraste claro a oscuro en estas
bandas, sino más bien un cambio gradual sin llegar a alcanzar puntos extremos de intensidad. Las
condiciones de extinción, no obstante, sí son muy semejantes, es decir, se produce una atenuación
máxima del contraste para las bandas que son paralelas a la dirección del vector g, siempre que se
utilizan las reflexiones (004) (Fig.5.15b).
En esta muestra hemos observado también un cierto número de defectos de apilamiento (Fig.
5.16a), que hemos podido clasificar en dos grupos, según la posición de su punto de origen con
respecto al substrato. Esta localización se ha llevado a cabo mediante una simple relación
trigonométrica'? que relaciona el ángulo que forman los planos {111} con la proyección de
observación (lOO) y las dimensiones de los fallos de apilamiento. El primero, que denominamos SI,
corresponde a defectos estructurales originados frecuentemente en regiones cercanas a la interficie
lnAlAs/lnP, y a menudo se presentan en parejas en los planos equivalentes {1TI} Y {lIT}, o incluso
en los cuatro planos de la familia {l11} (Fig. 5.16b); atribuimos su origen a saltos de
empaquetamiento en las primeras etapas de crecimiento. Los del segundo grupo, que denominaremos
SS, se presentan como defectos aislados, y normalmente no originados en la interficie.
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FIG. 5.150 Modulación de contraste cuasiperiódico en las
direcciones (011), en la capa de lnAfAs de Yln=55% Y
t=I p.m.
FIG. 5.160. Imagen correspondiente a otra región de la
muestra 2, en las que se observan fallos de apilamiento
clasificados en dos grupos: SI, para los formados en la
interficie y afectan frecuentemente en dos o cuatro de los
planos {l 11} a partir del mismo punto de origen, y los SS,
aislados, y no siempre originados entre el lnAfAs y ellnP.
FlG. 5.15h. Extinción de las bandasparalelas a [OIO}para
la reflexión g=040.
FIG. 5.16h. Defecto tipo SI, consistente en fallos de
apilamiento en los cuatro planos de la familia {111},
originados exactamente en el mismo punto de la interficie.
La capa de InAIAs de la tercera muestra, también comprimida, presenta esencialmente, las
mismas características que la número 2. La diferencia principal es un aumento de la densidad de
defectos tipo SS con respecto a la densidad de los del tipo SI (Fig. 5.17). En cuanto a la muestra 1
tensada, remarcamos que, aunque existe una modulación de contraste y con las mismas condiciones
de observación y extinción, ésta es mucho menos intensa tanto en la reflexión g=022 como g=022
(Fig. 5.18). Hemos de señalar, también, que las observaciones en XTEM muestran interficies
perfectamente planas, y por 10 tanto ninguna de las modulaciones de contraste indican en modo alguno
un crecimiento tridimensional.
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Finalmente, podemos destacar dos resultados significativos. Por un lado, las muestras 2 y 3,
crecidas en iguales condiciones de temperatura y con el mismo espesor de capa, tienen longitudes de
onda A distintas, A=600 nm (f=O.06%) y A=460 nm (f=0.19%), es decir que A es menor cuanto
mayor es el valor absoluto de la desadaptaci6n inicial. En segundo lugar, hemos observado un
incremento de las densidades de defectos SS a medida que aumenta el valor absoluto de esta
desadaptaci6n.
Si recordamos ahora la morfología de las capas de InAlAs crecidas a alta temperatura,
analizadas en el capítulo III (ver por ejemplo figura 3.22), resulta evidente la analogía entre aquellas,
adaptadas allnP, y éstas otras, tensadas o comprimidas. La primera cuesti6n a resolver es si ambas
estructuras son las mismas o por el contrario responden a un origen distinto. En el siguiente apartado
responderemos a este interrogante.
FIG. 5.17. Modulación de contraste y defectos de
apilamiento en la capa de lnALAs (y=58.9% y t=2 um).
Destaca un incremento de los defectos tipo SS frente a los
de tipo SI.
FlG. 5.18. Morfología de la capa de ¡nALAs débilmente
tensada (x=51.5%). La modulación de contraste apenas
resulta visible y solamente se tienen defectos
bidimensionales SI, originados en la interfície.
c) Comparación entre las modulaciones quasiperiódicas de contraste en capas de InyAlt_yAs
adaptadas v deformadas
Llevaremos a cabo un estudio comparativo de ambas modulaciones a partir de las observaciones
en secci6n planar (100) de las capas de InAJAs, a distintas distancias de la interficie entre la epicapa
y el InP5o. Las imágenes de la figura 5.19 muestran la morfología de las regiones más superficiales
de las capas de InAJAs. En 5.19a, recordamos eJ aspecto de las capas de Iilo.52Alo.4gAs (en este caso
con Tg=590CC), cuya modulación de contraste convenimos en denominar tipo 1.
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FIG. 5.19. Modulación de contraste según (011) en la superficie de la capa, muy semejantes en los dos casos a)
Ino.5rtlo.48As, Tg=590°Cy b) lno.589A lo.4ll As, Tg= 570°C.
FIG. 5.20. a) Reducción del tamaño de la estructura al aproximarnos al substrato en la capa de Ino.5rtlo.�s. b) La
modulación de contraste mantiene sus caracteristicas y tamaño para la capa de Ino.589A lo. 411 As.
FIG. 5.21. lnterficie en/re la capa y el substrato. a) La relación de la modulación de con/ras/e con los precipitados es
evidente en la capa adaptada. h)Parv la capa crnnprimid.i, la modulacián de con/ras/e es identica a la de la superficie, y
11" luiv evidencia de precipitados.
Mecanismos de relajación en estructuras In, Cal-x As/lny All.y As/In?
En la figura 5.19b, tenemos la muestra 3 de Ino.580IoAJJAs y Tg=570°C, y a simple vista, no
podríamos distinguir si realmente ambas modulaciones corresponden o no a fen6menos distintos. Por
ejemplo, podemos comparar la similitud de las formas cuadriculadas señaladas en ambas imágenes.
Continuando el adelgazamiento de las muestras mediante bombardeo i6nico por el lado de la
capa de InAIAs, alcanzamos a examinar las regiones intermedias de ambas epicapas. Recordamos que
en el caso de la estructura I teníamos una clara reducci6n del tamaño de los cuadrados que originaban
la modulaci6n quasiperi6dica (Fig. 5.20a), a medida que nos acercábamos al substrato. Por el
contrario, la modulaci6n de la capa comprimida parece no sufrir modificaci6n con la variaci6n de su
distancia al InP (Fig. 5.20b).
Finalmente, en las figuras 5.21, comparamos el aspecto de la modulaci6n de contraste, en las
zonas de la capa inmediatamente superiores al substrato, incluida la interficie entre el InAlAs y el InP.
Nuevamente, vemos la asociaci6n inmediata de la estructura tipo I, con los precipitados en la
interficie (Fig. 5.21a). Por el contrario, no existe evidencia alguna de estos precipitados en la figura
5.21b, y la modulaci6n mantiene exactamente las mismas características de contraste y periodo, que
en las regiones más superficiales.
c) Discusión y conclusiones
En vista de los anteriores resultados, parecería l6gico concluir que la modulaci6n cuasiperi6dica
de contraste en las capas de InAIAs deformadas, no responde al mismo origen que la estructura tipo
1 de las muestras adaptadas'". De hecho, su evoluci6n se asemeja mucho más a la observada para
las capas deformadas de InGaAs. No obstante, nos podemos plantear algunas cuestiones importantes
que ponen en duda la interpretaci6n de este contraste en el !nA1As como debido a una modulaci6n
de composici6n tal como fue interpretado para el InGaAs.
* Recordamos que en el caso del InxGaJ.xAs teníamos una desadaptaci6n por
compresi6n relativamente débil (f=0.09%), y que a un espesor de capa de 0.5
JLm, la reducci6n de la longitud de onda de la modulaci6n ya no era suficiente
para acomodar la energía de deformaci6n elástica. Ahora por el contrario,
observamos que la modulaci6n de contraste alcanza las regiones más superiores
de la capa incluso a espesores de hasta 2 JLm con una desadaptaci6n intrínseca
inicial de f=0.45%, lo cual en nuestra opini6n resulta bastante contradictorio.
* Los valores de la longitud de onda son mucho mayores que los determinados
para el InGaAs, lo cual indicaría que el aumento de la desadaptaci6n inicial f,
implica la formaci6n de modulaciones de composici6n de A mucho mayores
como mecanismo de estabilizaci6n del compuesto. Sin embargo, Praseuth et
al.5J han observado A del orden de 1 !Lm en capas de InAlAs adaptadas al
.. Recordamos que en su momento. asociamos esta modulación tipo 1 a inhornogeneidadcs de composición debidas a fenómenos de
segregación favorecidos en el entorno de los precipitados de la interficie.
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substrato, y crecidas a una temperatura de 560°C, es decir, con deformaci6n
nula, apareciendo una nueva contradicci6n. Ahora bien, llegado a este punto,
conviene destacar, que la medici6n de A ha resultado bastante dificultosa
puesto, que la ausencia de transiciones bruscas entre niveles claros y oscuros
de intensidad, no permite apenas distinguir qué punto de las bandas de contraste
se corresponde con el del siguiente período de la estructura.
* El contraste de la modulaci6n, no presenta las mismas relaciones de intensidad
entre máximos y mínimos que las descritas en el modelo de Treacy, aunque eso
si, responde a las mismas variaciones que las deducidas por este modelo de
microscopía para variaciones de g y -g, de g= (022) 6 g= (040) Y para
modificaciones de la desviaci6n de la posici6n de Bragg w.
Estas reflexiones, no resultan tan contradictorias si se tiene en cuenta, que en estas muestras
de InAIAs, la temperatura de crecimiento es bastante alta, y nuevamente entrarían en juego los
procesos de desorbci6n y segregaci6n de In en el crecimient052,53, este último fen6meno favorecido
además por la mayor deformaci6n a que se ven sometidas las capas'". En consecuencia, sugerimos
el siguiente mecanismo de formaci6n de la modulaci6n de contraste observada en estas capas de
lnAlAs deformadas:
* Teniendo en cuenta que el InAIAs constituye una de las combinaciones
sometidas a la existencia de un dominio de inmiscibilidad dadas las condiciones
de epitaxia, es posible que en las primeras etapas de crecimiento, se desarrolle
una modulaci6n de composici6n como mecanismo de estabilizaci6n del
compuesto para evitar la separaci6n total en fases lnAs y AlAs. De acuerdo con
el "efecto de empuje" propuesto por GIasS4 , las zonas de la superficie de
crecimiento que presentan una parámetro de malla mayor (respectivamente
menor), favorecen el subsiguiente crecimiento sobre ellas con un parámetro de
malla también mayor (respectivamente menor). Estos se traduce a nivel
microsc6pico en que, para un cierto átomo, dada la deformaci6n inhomogénea
de la superficie, el potencial de interacci6n dJL (que es la fuerza motriz del
crecimiento en MBE) se verá también modulado en ese plano. Por lo tanto, una
vez iniciada una modulaci6n de composici6n en un determinado momento de
la epitaxia, ésta puede continuar a medida que el crecimiento progresa.
* Siguiendo el mismo razonamiento que para el InGaAs, existiría un espesor
crítico (de nuevo tea') a partir del cual la modulaci6n de composici6n dejaría
paso a la formaci6n de defectos. Dado que la desadaptaci6n de las capas
(f=0.45%) es mayor que la que teníamos para el InGaAs (f=0.08%), de
esperar que en este caso tea' sea mucho menor que el tca determinado para ese
otro material «,=0.5 JLm). Este punto explicaría el incremento en la densidad
.. El coeficiente de incorporación de In, disminye significativamente en capas deformadas de InAIAs con respecto al crecimiento de
InAlAs adaptado al substrato de InP (ver Ref. 45 y 54 del capítulo III).
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de defectos de apilamiento SS, cuyo origen podemos atribuir ahora a la
relajación de los esfuerzos en las capas de mayor desadaptación inicial. Así,
tendríamos nuevamente, que el crecimiento inhomogéneo favorece la formación
de defectos bidimensionales en lugar de dislocaciones perfectas.
* Para el InGaAs, hemos mostrado que la modulación alcanzaba solamente 0.5
JLm por encima del substrato, y luego se extinguía, mientras que para el InAlAs
la modulación se extiende por toda la capa. La diferencia en el caso del
InAlAs, es únicamente el crecimiento a una Tg mucho más elevada, además de
una deformación intrínseca mayor. En estas condiciones, sugerimos que la
reducción del coeficiente de incorporación a valores altos de Tg y de
desadaptación inicial f, (segregación y desorbción de In acentuados), tiene un
efecto dominante en el crecimiento. Consecuentemente, una vez desarrollada
una inhomogeneidad de composición, la adsorbción de los átomos se ve
favorecida de forma que se mantenga la misma deformación que en las capas
inmediatamente inferiores y las inhomogeneidades de composición se propagan
entonces, a lo largo de toda la estructura (acentuadas por la readsorbción del
exceso de población de In existente como consecuencia de la segregación de In
hacia la superficie de crecimiento-").
Las observaciones en XTEM [011]
contribuyen a reforzar esta hipótesis. En las
regiones cercanas a la interficie entre el
InAlAs y el InP (ver figura 4.18a), las
irregularidades de contraste, utilizando la
.
reflexión g=022, muestran una estructura
columnar aproximadamente en la dirección de
crecimiento, con una oscilación de contraste
en la dirección perpendicular (Fig. 5.22),
estructura muy semejante a la observada para
el InGaAs con modulación de composición
(Fig. 4.5). Por el contrario, estas
irregularidades en el contraste en las zonas
superiores de la capa, es en nuestra opinión,
muy semejante al observado en la figura 3.34
(inhomogeneidades de composición en planos
obIícuos), sólo que esta vez, la dirección
privilegiada para las inhomogeneidades de composición, es justo la perpendicular a [100]. No
ignoramos que todavía quedan muchas cuestiones por aclarar. Se nos ocurre preguntarnos qué relación
existiría entre Tg y A; comprobar los valores de A para una misma desadaptación y espesores
FIG. 5.22. Imagen XTEM de la muestra 3. Se observan
irregularidades del contraste formando unas franjas
aproximadamente en la dirección de crecimiento.
* Recientemente. Brandt et al.50 han propuesto una desorbción térmica del In para evitar la reincorporación de esta capa flotante
durante la epitaxia. consistente en una interrupción del crecimiento seguido de un incremento de la temperatura del substrato con
respecto a la de crecimiento.
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diferentes en capas crecidas en idénticas condiciones (análisis semejante al realizado para las muestras
de lno.543Gao.457As); estudiar los valores de A para un rango más amplio de composición (variación
gradual de Yln); o comprobar medinate EDX la amplitud y valores de A de las oscilaciones de
composición, experiencias, que en si mismas, constituirían otro completo trabajo de investigación.
En cualquier caso, lo que si hemos podido constatar es que no tenemos una uniformidad
composicional en estas capas de lnAlAs, y podemos afirmar con certeza, que en estas condiciones de
crecimiento inhomogéneo, la relajación se ha producido mediante defectos bidimensionales.
5.4.3 HETEROESTRUCTURA Ino.63Gao.37As/I"o.s2AIo.48As SOBRE CAPAS DE Ino.s2AIo.48As
CON INHOMOGENEIDADES DE COMPOSICIÓN
a) Características de la heteroestructura MOW
Nuevamente en base a los resultados de Yao et al.37 que aseguran un crecimiento bidimensional
para cualquier espesor, por debajo del límite f=2.5%, en la epitaxia de InGaAs sobre GaAs, hemos
escogido para el crecimiento de nuestras capas desadaptadas, el valor x=63%, correspondiente a una
desadaptación f=0.69%. Así, se ha crecido una multiestructura (Fig. 5.23a) de seis pozos cuánticos
de lno.63Gao.37As de espesor variable entre t=20 Á y t= 1000 Á, separados por barreras de 200 Á de
lno.52Alo.48As y crecidos sobre una capa tampón de lnAlAs de 0.8 ¡.tm, que dada la temperatura de
crecimiento (Tg=560°C), presenta unas inhomogeneidades de composición cuasiperiódicas.
b) Observación en XTEM y HRTEM [011]
En la figura 5.23b, podemos observar la sección transversal de la heteroestructura AL744
completa. El primer comentario se refiere a la ligera ondulación que presentan las capas de InAlAs
e InGaAs de la micrografía, que tras una observación detallada de toda la muestra, ha sido atribuido
a una curvatura de la lámina durante la preparación del especimen para TEM. No obstante, el hecho
más remarcable es la presencia de defectos de apilamiento. Estos SF's son evidentes a partir de un
espesor de InGaAs de 50 Á, originándose en la interficie InGaAs/lnAlAs y propagándose luego por
los planos {111}.
Las imágenes XTEM, no han mostrado evidencia alguna de modo de crecimiento
tridimensional, ni siquiera en los pozos de mayores dimensiones. Las observaciones en alta resolución
han confirmado estos resultados. Como ejemplo, en la figura 5.24 tenemos la interficie superior entre
el pozo de InGaAs de 1000Á, y la barrera de InAIAs, en la que destacamos la ausencia de islas e
incluso de rugosidad. Esta planitud es una característica general de todas las interficies de la
estructura, revelando que el crecimiento ha tenido lugar en un modo bidimensional, a pesar del
elevado espesor de las capas.
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FIG. 5.230. Representación esquemática de la mu/tiestructura MQW 744 de pozos cuánticos de
Ino. 63GaO.3TÍs/InO.5;¡A lo. 48"Ís. b) Imagen XTEM [011] de la muestra 744, tomada en BF y dos haces con la
reflexión g=200.
e) Caracterización en sección planar (lOO)
Para completar el estudio de esta muestra, se han llevado a cabo las observaciones en el eje de
zona [100]. El principal resultado de este análisis ha sido comprobar la existencia de un contraste
irregular en las direcciones [010] y [001], asociado a inhomogeneidades de composición (Fig. 5.25),
extendiéndose por toda la estructura. En esta misma imagen se observan las franjas de interferencia
de algunos de los defectos de apilamiento bidimensionales.
El subsiguiente ataque para visualizar las regiones más cercanas al substrato, ha puesto de
manifiesto que estas inhomogeneidades se han originado de hecho en la capa tampón de 0.8 pin, y
también nos ha permitido confirmar que algunos de los SF's son defectos nativos, nucleados en la
interficie entre el InP y la capa tampón de InAIAs. Finalmente, hemos de remarcar que no se han
observado dislocaciones perfectas en ninguna de las interficies. Este hecho es del todo inesperado a
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juzgar por los resultados obtenidos para las muestras anteriores'?', Por ejemplo, si la muestra MBE
687, cuya capa de InGaAs es de 25nm de espesor Y xln=0.60, ya presenta una relajación de la
deformación mediante dislocaciones, era de preveer que en estas otras condiciones más extremas de
espesor y desadaptación se hubiera superado también el espesor crítico fe.
FIG. 5.24. Micrografía HRTEM [011] de la interficie entre
el pozo de [nGaA.s de 1000 Á Y la barrera superior de
[nAtAs. No existe evidencia alguna de crecimiento 3D.
FIG. 5.25. Visión planar de la muestra 744. Destacamos la
presencia de inhomogeneidades de composición en las
direcciones [OJO] y [001]. Se observan además las franjas
de interferencia correspondientesa los SF's, que se originan
a partir de un espesor de InGaAs de 50 A.
En resumen, hemos visto que el crecimiento de InGaAs con una desadaptación del 0.69%,
asegura un modo bidimensional hasta espesores de 1000 Á, lo cual parece indicar, equiparando la
situación a los análisis de Yao et a1.37, que para este valor relativamente bajo de desadaptación, no
existe límite de espesor que marque una transición 2D-3D. Por otro lado, hemos observado una
inhomogeneidad de composición que se extiende desde la capa tampón hasta el resto de la
multiestructura. Por último, no tenemos relajación de la deformación mediante una red de
dislocaciones, sino que por el contrario, se tienen defectos bidimensionales nucleados a partir de un
espesor de 50 Á. Comparando estos resultados a los de las muestras con modulación de composición
(apartado 5.4.1, tca=0.5 ¡Lm, f=0.08%), podemos concluir que hemos determinado un segundo valor
de espesor crítico aparente 20 Á<tea<50 Á, para una desadaptación de f=0.69%. Si recordamos
nuevamente en el concepto de espesor crítico aparente, como límite de la deformación elástica
mediante variaciones locales de composición, es razonable que un incremento de la tensión de
deformación implique una disminución importante del valor de tea.
* Recordamos que para el InGaAs hemos observado dislocaciones en las condiciones de desadaptación inicial y espesor de capa
siguientes: t=0.5 ¡¡.m y [=0.45 % y [=0.65%: t=25 nm y f=0.47%: t=30 Á y f=3.25%.
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5.4.4 DISCUSION
Tras la caracterizaci6n de todas las muestras de InxGa1_xAs y InyAll_yAs adaptadas y
deformadas, hemos puesto claramente de manifiesto la ausencia de una red interficial de dislocaciones
perfectas de 60° siempre que existen inhomogeneidades de composici6n. Una vez discutidos los
mecanismos de nucleaci6n de dislocaciones en el caso de capas homogéneas (apartado 5.2.3),
pasaremos pues, a interpretar la relajaci6n de las deformaciones en aquellas capas que presentan
modulaci6n de composici6n.
Glas et al.54 consider6 una capa de parámetro de malla a modulado, con una amplitud de la
modulaci6n de e, y una longitud de onda A, respondiendo a la siguiente ecuaci6n para 0< z < t,
siendo z la distancia a la interficie
a (5)
y calcul6 la energía de deformaci6n elástica almacenada en dicha capa cuando ésta es epitaxiada sobre
un substrato de parámetro ao' Aplicando la teoría de elasticidad lineal, en una aproximaci6n
unidimensional, y considerando un substrato no perturbado, interficie coherente, e independencia de
e con la coordenada y, determin6 que la distribuci6n de deformaciones en situaci6n de equilibrio, tras
la relajaci6n de los esfuerzos en la superficie libre de la capa, es proporcional a e¿ (por lo tanto
deformaci6n modulada de amplitud eüO) y depende de la relaci6n tiA, describiendo las deformaciones
en las direcciones x-z, mediante la relaci6n
Eii(X,Z) :::: -E�(z)cosax (6)
En estas condiciones, la densidad de energía en el sistema resulta
(7)
siendo Y el m6dulo de Young del material, JI el coeficiente de Poisson y a=27r/A, cuya
representaci6n gráfica en funci6n de ct, mostramos en la figura 5.26. La principal conclusi6n de este
modelos", es que dada una cierta amplitud de modulaci6n eo' para cada espesor t de capa existe una
.. Otra conclusión, es que Wmod es siempre menor que la energía correspondiente a un material de parámetro de malla también
modulado con una amplitud 1:., pero en ausencia de relajación de los esfuerzos en las superficies libres, energía que se obtendría
en el límite 00-0 y 00-00 de la expresión (1). La contribución de wE a la entalpía de formación implica una reducción de la
temperatura crítica de descomposición espinodal con respecto a la calculada por Cahn, Stringfellow y de Crérnoux teniendo en
cuenta el efecto estabilizador del substrato, y por lo tanto supone una ampliación del dominio de inmiscibilidad con respecto al
determinado por los anteriores autores.
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valor de A que minimiza la energía elástica según la relación
(8)
es decir que las variaciones de A son directamente proporcionales al espesor de la capa. En principio,
parece que nuestros resultados experimentales contradicen la anterior ecuación, dado que, como vimos
en el capítulo IV, en capas débilmente comprimidas de InGaAs, A tiende hacia valores menores a
medida que aumenta t.
t f-v(! 1----------------
(atlm S 10 1S 20 2S at
FIG. 5.26. Variación de energía elástica del sistema por
unidad de volumen de la capa, en función de la longitud de
onda A de la modulación.
Para solventar esta contradicción, en primer lugar, hemos de considerar que en nuestras capas
existe una modulación de composición bidimensional en las direcciones (010), y por lo tanto una
de las principales aproximaciones del modelo de Glas, ya no es válida. Por otro lado, debemos añadir
a la expresión (7), el término de energía de deformación elástica inherente a la desadaptación
intrínseca f entre la capa y el substrato, cuya densidad superficial viene dada por la expresión
(9)
en donde la deformación remanente debe ser función de la propia modulación de composición e(A),
tal como sugiere la relación entre los valores de A y e observada a partir de las mediciones de
DCXRD. En consecuencia, deberíamos minimizar la sumaWmodCA)+W t<A) para determinar qué valor
de A constituye la configuración de mínima energía del sistema.
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Calculando los valores de Wmod (*) de nuestras muestras y las Wf que les correspondería si
estuvieran uniformemente deformadas, intentaremos explicar el mecanismo de nucleación de los
defectos bidimensionales en estas capas inhomogéneas. Para ello abordaremos la discusión a partir
del análisis sobre las capas de InGaAs débilmente comprimidas descritas en el capítulo IV.




TABLA 5.5. Energías de deformación elástica W¡ y de
modulación de composición Wmod' para las capas de InGaAs
(xln=O.543)deespesortA=O.29p.m, tB=0.49p.m, tc=O.74p.m.
Consideremos pues en primer lugar, el grupo de muestras de IIlo.543Alo.47As Y sus respectivos
valores de A y t (tabla 4.1). Nos centraremos en las de espesor tA=0.29 p.m, tB=0.49 y tc=0.74 p.m,
que según la caracterización por DCXRD (Fig. 4.6) se sitúan al inicio de la relajación, Los resultados
se sumarizan en la tabla 5.5 (**), habiendo tomado e=f y valores de amplitud de la modulaci6n de
e,= 10-3. Un primer punto a destacar es, sin duda, que la modificación del valor de A implica un
aumento de Wmod en orden a acomodar el incremento de energía elástica que le correspondería a una
capa uniformemente deformada al aumentar su espesor de tA a tB. Así tenemos
15.5m.Jlm2 WB WA. WB _ WA. =mod - mod'" f f 15.3m.Jlm2
19.4m.Jlm2 e B e B 2Wmod - Wmod ... Uf - Wmod =19m.Jlm
Estas diferencias tan similares, emergen directamente de la comparación de las expresiones (7)
y (9), en las cuales los términos dominantes son del mismo orden siempre que la amplitud de la
modulación e¿ y la deformación de la capa e sean semejantes.
Pero, ¿qué ocurre si la desadaptaci6n inicial es más elevada? Para discutir este punto,
volvamos ahora a la estructura AL744 , con inhomogeneidades de composición. Habíamos
determinado la formación de SF a un espesor de 50 A. La energía de deformación elástica a este
límite es de Wf=29.2 mí/m". A partir de este resultado destacamos:
.. Aunque la expresión (7) de Wmode se basa en la epitaxia de un material modulado entorno al parámetro ao' sobre un substrato de
parámetro ao' la consideraremos válida en nuestro caso. ya que la desadaptación inicial no es muy elevada f=0.08%.
* .. Ylnk=7.93xI011 dyn/cm/ y YGoA.=I2.40xIOll dyn/cnJl .
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* Dado que las capas presentaban inhomogeneidades de composición, éstas deben
almacenar también una cierta energía. Para realizar una estimación de esta
contribución, calcularemos la densidad volúmica de energía asociada a la
modulación de composición de la muestra A, que resulta de 5.3xl07rnJ/m3•
A una modulación como la esa muestra que estuviera extendida en los 50 Á de
espesor de una capa de InGaAs de xln=0.63, le correspondería un valor
Wmod=0.27 mí/m", Entonces, vemos que para desadaptaciones iniciales
grandes, el término Wfdomina sobreWmodo Podemos confirmar esta suposición
calculando Wf para un espesor de 0.5JLm y Wmod al espesor real (Ium y 2JLm)
de las capas deformadas de IIlyAlt_yAs con modulación de composición (tabla
5.4) que resultan'":
Yln=0.55, t=0.5 JLm Wf=260 rnJ/m2
Yln=0.589 t=O.5 JLm Wf= 1.5xl� ml/rrr'





Por lo tanto concluimos que, para el especimen AL744, la energía en la capa
a partir de la cual se inicia la relajación, es prácticamente igual a W f=29
ml/nr', despreciando el término asociado a las inhomogeneidades de
composición.
* Este valor es muy semejante a la energía asociada al fallo de apilamiento 'YSF;
recordamos que utilizamos 'YsF=25 ml/rrr' para determinar los espesores
críticos en las capas de InGaAs de xln=0.60 (apartado 5.2.3). Si además
tenemos en cuenta que en la muestra AL744, el espesor crítico debe situarse
realmente entre 20 Á (no relajación de la deformación a partir de los resultados
de TEM) y 50 Á (formación de SF), la energía Wf debería ser algo menor,
acercándonos todavía más al valor 'YsF=25rnJ/m2.
A partir de los anteriores resultados, sugerimos que la formación de los defectos
bidimensionales tiene lugar cuando la energía superficial de la epicapa es igual a la densidad
superficial de energía 'YSF asociada a este defecto, aproximadamente 29 ml/rrr' y por lo tanto esta es
la definición correcta de espesor crítico aparente tea determinado experimentalmente en el capítulo
anterior. Aparentemente este cálculo de 'YSF no se corresponde con la energía 'YsF=25 mí/m", aunque
si son valores muy próximos. En nuestra opinión, las discrepancias pueden provenir de los siguientes
puntos:
.. ¡.L."JAo=5.lxIO" dyn/crrr, pAlAs=O.274, YAIAs=16.5xlO" dyn/crrr',
++ Hemos utilizado los valores de A de la tabla 5.4.
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- Pequeñas variaciones de los valores de x1n (0.60 y 0.63 para 'YsF=25
rnJ1m2 y 30 rnJ1m2)
- Indeterminaciones en las medidas de A
- Hemos utilizado s=f, cuando para las muestras B y C, ya se había
iniciado la relajación
Ahora bien, el valor 'YsF:::=:25-30 ml/m? es compatible con los valores convencionales de 'YSF
55, pero en general son mucho menores que las energías necesarias para la nucleaci6n de las
dislocaciones parciales (= uf ml/nr'), Concluir que en estas capas de InGaAs, los defectos
observados no se han originado esencialmente como mecanismo de relajación de la deformación, sino
que se trata de errores de empaquetamiento producidos durante el crecimiento, favorecidos por la
presencia del campo de deformaciones asociado a la modulación de composición. A continuación
describiremos este mecanismo.
* En las primeras etapas de la epitaxia, tenemos una modulación de composición
cuyo origen se debe a la existencia del dominio de inmiscibilidad (su origen se
ha discutido en el capítulo IV). A medida que el espesor de la capa aumenta,
la modulación de composici6n modifica el valor de la periodicidad para
acomodar el exceso de energía.
* Existe un límite de espesor al cual, la energía almacenada en la capa supera el
valor de energía asociado a la formaci6n de SF. A partir de entonces, resulta
más favorable la nucleaci6n de estos defectos, que la reducción progresiva de
la longitud de onda de la modulación. Entonces las deformaciones superficiales
asociadas a la modulación de composición modifican la incorporación de los
átomos en el frente de crecimiento y provocan la aparición de fallos de
apilamiento desapareciendo ya la modulación de composición (como hemos
visto que ocurre en las capas de InGaAs de 2 ¡Lm). Esta hip6tesis de formación
durante el crecimiento es consistente con la aparici6n frecuente de los SF en
forma piramidal (simultáneamente en dos o cuatro de los planos {111 }).
* Así, la caida de la deformación remanente en las capas de lIlo.543Gao.457As
observada por DCXRD, podemos atribuirla esencialmente a las dislocaciones
observadas por encima de la modulación de composición (podemos recordar por
ejemplo la figura 4.4), mientras que la deformación residual, es debida a la
existencia de la modulación de composición en las regiones inferiores de la
epicapa.
* Por el contrario, si la desadaptación inicial y el espesor de capa son
suficientemente elevados, se podría superar la barrera de nucleación de
dislocaciones parciales. Por ejemplo, para las capas de InAlAs se alcanzaban
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valores de Wf=4.4xl<P ml/cm", En estas condiciones, la nucleación de
dislocaciones de 90° y 30° si tendría lugar como mecanismo de relajación de
los esfuerzos originándose así los fallos de apilamiento denominados tipo SS en
la figura 5.17. Sin embargo, la presencia de las inhomogeneidades de
composición aumentaría las barreras de fricción al desplazamiento de las
parciales y evitaría la anulación de estos defectos, impidiendo así la formación
de dislocaciones perfectas de 60°. Los defectos SI observados en estas capas
de InAJAs, podrían provenir también de la modulación de composición inicial
localizada en la interficie (recordamos que en las regiones superiores hemos
asociado las inhomogeneidades de composición a los fenómenos de desorbcion
y segregación de In a Tg altas).
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5.4.5 CONCLUSIONES
Hemos analizado la morfología de capas de InxGa¡_xAs y II1yAl¡_yAs con inhomogeneidades de
composición. Tras la caracterización de los defectos existentes en estas capas hemos concluido que
en ningún caso, se ha producido la nucleación de una red interficial de dislocaciones perfectas en la
interficie capa-substrato.
Hemos mostrado que en las capas con modulación de composición, la relajación de los
esfuerzos tiene lugar mediante modificaciones de la longitud de onda de la modulación hasta un
espesor crítico aparente tea a partir del cual la energía asociada a la modulación se equipara a la de
formación de defectos bidimensionales. Así, hemos clasificado estos defectos SF, en dos tipos; el
primero, como defectos de crecimiento provocados por el campo irregular de esfuerzos asociado a
las modulaciones de composición una vez superado Íca; el segundo como mecanismo de acomodación
de la desadaptación entre capa y substrato a medida que aumenta el espesor de la capa. La formación
de dislocaciones perfectas se ve impedida por el incremento de las barreras de fricción debido a la




Como conclusi6n a este capítulo, presentamos a continuaci6n un breve sumario de los resultados
experimentales obtenidos para el crecimiento de capas desadaptadas de InxGa¡_xAs y 1I1yAl¡_yAs.
CRECIMIENTO HOMOGÉNEO
A) Modo de crecimiento bidimensional:
* Relajaci6n de la deformaci6n mediante dislocaciones perfectas de 60° en la
interficie, tanto para InxGa¡_xAs como para InyAl¡_yAs, en mayor densidad a
medida que aumenta el valor de la tensi6n inicial.
* Hemos determinado el siguiente límite para el crecimiento pseudom6rfico del
InGaAs:
xln=O.60, 20 nm<tc<25 nm
* Hemos destacado una distinta naturaleza de los mecanismos de nucleaci6n de
dislocaciones en funci6n del signo de la desadaptaci6n inicial:
Compresión (f> O): El orden de nucleaci6n es el siguiente
* nucleaci6n de parciales de 90°
* nucleaci6n de dislocaciones 60°
* nucleaci6n de 30° seguidas de la reacci6n 30° +900�0°
Tensión (f< O): Nuclean preferentemente dislocaciones de 60°
* desadaptaci6n débil: disociaci6n 60°_90° + 30°; barreras de fricci6n
importantes que impiden la recombinaci6n inmediata de las parciales
* desdaptaci6n fuerte: no disociaci6n
B) Transici6n a un modo de crecimiento 3D en el límite 6 A < t2D-3D < 12 A, por lo tanto la
epitaxia de InxGa¡_xAs responde a un modo Stransky-Krastanov
* Relajaci6n de las deformaciones también mediante dislocaciones perfectas
incluso habiendo superado el límite t2D-3D.
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* Hemos determinado 24 Á < te< 30 Á.
* No hemos observado el límite tSF propuesto por Yao et al.37 en ningún caso.
CRECIMIENTO INHOMOGÉNEO
* Las inhomogeneidades de composición no conducen a un modo de crecimiento
tridimensional, por lo menos hasta valores f=2.5% y t= 100 nm, para el
InGaAs, y para f=0.45% y t=2 }Lm para el lnAlAs.
* Si existe modulación de composición, la relajación de los esfuerzos tiene lugar
mediante la reducción de la longitud de onda hasta que, para un espesor límite
tea, la energía de la modulación supera a la asociada a los fallos de apilamiento.
Para el InGaAs hemos podido determinar tea=0.5}Lm para f=0.08%. A partir
de entonces, resulta más favorable la formación defectos bidimensionales que
la modificación progresiva del periodo de la modulación y entonces la
modulación de composición se extingue.
Finalmente, las estimaciones numéricas nos han conducido a un valor de
energía para el fallo de apilamiento en el InGaAs con desadaptación sobre el
InP en el entorno del 60%, de 'YsF=30rnJ/m2.
* En capas con inhomogeneidades de composición y desadaptaciones
relativamente elevadas, la relajación tienen lugar mediante la nucleación de
dislocaciones parciales que no pueden recombinarse para formar dislocaciones
perfectas debido a las barreras de fricción incrementadas por dichas
inhomogeneidades de composición.
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CAPÍTULO VI
APLICACIÓN A POZOS cuÁNTIcos SIMPLES,
MÚLTIPLES y DISPOSITIVOS HEMT
6.1 INTRODUCCI6N
Tras el análisis del crecimiento de monocapas de InxGal_xAs Y IIlyAII_yAs sobre InP, pasaremos
ahora al campo de las heteroestructuras formadas por las combinaciones de estos materiales. Las
posibilidades de diseño de dispositivos funcionales son casi infinitas, y por lo tanto, en esta breve
introducci6n, nos limitaremos a mostrar algunos ejemplos, que ilustran la problemática principal que
conlleva el crecimiento de estas heterouniones.
En aplicaciones optoelectr6nicas, las combinaciones IIly(AlxGal_x)l_yAs permiten mantener la
adaptaci6n sobre el substrato de InP, a la vez que cubren un rango de longitudes de onda desde la
correspondiente a II1o.53ASo.47As (0.76 eV, 1.63 JLm) hasta la del II1o.52AIo.48As (1.45 eV, 0.855 JLm)l.
Los compuestos InxGa¡_xAsyP1_y sobre InP, son especialmente indicados para la fabricaci6n de fibras
6pticas en comunicaciones, gracias a sus especiales propiedades de electro-absorci6n y avalancha,
utilizándose los diodos laser como emisores':", y los fotodiodos PIN de multicapas de
111o.53Gao.47As/lnP como detectores". En electr6nica de alta frecuencia, se han alcanzado regímenes
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de frecuencia de oscilaci6n de 405 GHz para los dispositivos HEMT de portadores de alta movilidad
de IIlo.53AIo.47As y 1I1o.52Alo.4sAs5, con una frecuencia de corte de 186 GHz, y transistores bipolares
HBT con frecuencia de corte a 165 GHz6. Finalmente, el desarrollo de técnicas de ataque químico
selectivo y de las litografías por haz de electrones, están abriendo el camino hacia el confinamiento
bidimensional de los portadores en canales estrechos enterrados 7,S.
La variaci6n de la fracci6n molar de In amplia el diseño de las heterouniones y permite además
modificar las movilidades de los portadores y controlar los procesos de emisi6n y captura". Por otro
lado, el uso de capas tamp6n previas a la configuraci6n de los dispositivos'? y la desorientaci6n del
substrato respecto de las direcciones cristalograñcas!' han mejorado notablemente los valores de
movilidad. Aunque Hybertsen et al.12 destacan que el band offset de valencia de una heterouni6n,
es independiente de las variaciones de composici6n en la interficie, otros autores han demostrado que
el comportamiento general del dispositivo depende de la abrupticidad química de estas interficies,
puesto que juegan un papel esencial en el confinamiento de los portadores y en las características del
transporte eléctrico. Por ejemplo, una interdifusi6n de elementos V en la interficie, modifica
enormemente los perfiles de confmamiento creando incluso pozos cuánticos secundarios 13.
Este último capítulo constituye una breve transici6n desde la caracterizaci6n de estructuras
sencillas de pozos cuánticos hasta la configuraci6n final de un dispositivoHEMT, diseñado en funci6n
de los resultados experimentales recogidos en la presente memoria.
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6.2 POZOS CUÁNTICOS SIMPLES DE Inx Gal_x As SOBRE CAPAS
TAMPÓN DE Ino.52 AI0.48 As
6.2.1 CARACTERÍSTICAS DE LAS ESTRUCTURAS SQW
Una vez optimizado el proceso de crecimiento de la capa tampón de InAIAs, asegurando su
crecimiento bidimensional y sin inhomogeneidades de composición, se han obtenido heteroestructuras
de pozos cuánticos de InxGa¡_xAs de composición y anchura de pozo Lw variables. El objetivo de este
análisis es determinar en 10 posible los valores límite de xIn Y L; para la relajaci6n de los esfuerzos.
Los pozos cuánticos simples examinados están constituidos por una capa tampón de 1 ¡Lm de
lno.52Alo.48As crecida sobre el substrato de InP-n+, una capa delgada de InxGa¡_xAs (de espesor Lw)
y una capa de 0.35 ¡Lm de I1lo.52Alo.48As de barrera y protecci6n. Finalmente se epitaxi6 una última
capa de lno.53Gao.47As (de 7 nm de espesor para las cuatro primeras muestras de la tabla 6.1 y de
10 nm para las tres últimas), para proteger el InAlAs de una posible oxidación. Esta configuración
corresponde a la de la figura 6.1. Los valores de L; y xIn de los SQW se recogen en la tabla 6.1.
I SQW I Tg (OC) I XIn (%) I L; (nm) I
MBE 690 500 0.53 5
MBE689 500 0.53 25
MBE692 500 0.60 5
MBE687 500 0.60 25
MBE801 530 0.53 5
MBE 795 530 0.53 25
MBE797 530 0.60 5
TABLA 6.1. Temperatura de crecimiento Tg de la capa tampón de
Ino.5;¡Alo.�s, y fracción molar de In y anchura L", de las capas de In.Ga¡ _
_.As, de las heteroestructuras SQW examinadas.
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6.2.2 ANÁLISIS ESTRUCTURAL MEDIANTE TEM
Todas las estructuras se han caracterizado en secci6n transversal para determinar la veracidad
de los valores nominales de Lw. En segundo lugar, la observaci6n en secci6n planar, nos ha permitido
estudiar la interficie entre el pozo de InGaAs y la capa tamp6n de InAIAs, y observar la presencia
o no de dislocaciones perfectas. Ninguno de los SQW (excepto la muestra MBE 687), presentaba
evidencia alguna de relajaci6n de las tensiones de desadaptaci6n. S610 se observ6 una baja densidad
residual de defectos de apilamiento y dislocaciones filiformes (Fig. 6.2), nucleadas bien en la
interficie InAIAs/InP, bien en la interficie InGaAs/InAIAs. Estos defectos han sido caracterizados
como defectos nativos de crecimiento, debido a irregularidades en las interficies o contaminaci6n
durante el proceso de MBE, pero en absoluto a fen6menos de relajaci6n. En consecuencia, podemos
considerar que el crecimiento se ha producido de forma pseudom6rfica hasta los valores x1n=0.60 Y
t=5 run.
F/G. 6.1. Imágen en sección transversal [011J de un pozo
cuántico simple (SQW) delnxGaJ-rAs sobre la capa tampón
de [nAUs. Se ha utilizado la reflexión g = 200, dado que los
distintos factores de difusiónfGa Y fAI' inducen una máxima
diferencia entre los factores de estructura F200lnGaAs y
F200lnAlAs, y por lo tanto un máximo contraste entre los dos
materiales.
F1G. 6./b. Imagen en alta resolución de un pozo cuántico
de [nGaAs entre las barreras de Ino.52Alo.48As.
Por último, se han observado los SQW en microscopía electr6nica de alta resoluci6n, con el
objetivo de analizar la rugosidad de la interficie, parámetro que puede modificar sensiblemente el
comportamiento eléctrico del dispositivo. En la figura 6.3, se muestra una imagen de alta resoluci6n
correspondiente a la estructura MBE 687. En ella podemos apreciar la calidad de las interficies
superior e inferior del InGaAs. incluso en para las capas ya relajadas. La ausencia de dislocaciones
en esta micrografía (recordamos que existían dislocaciones de 60° entre la capa tamp6n de InAIAs
y la de InGaAs), se debe exclusivamente a la reducida extensión que se examina en HRTEM.
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F1G. 6.2. Visión planar (lOO) de la muestra MBE 690. Sólo
se observa una densidad residualmuy baja de dislocaciones
filiformes y defectos de apilamiento, que no están asociados
a fenoménos de relajación de los esfuerzos de la
deformacián.
F1G. 6.3. Imagen de alta resolución de la estructura MBE
687, en la que podemos observar unas interficies de alta
calidad.
6.2.3 DISCOl\7INUIDAD DE LA BANDA DE CONDUCCIÓN DE LA HETEROUNIÓN SQW
Para el análisis del comportamiento optoelectrónico de estos pozos cuánticos se relizaron diodos
Schottky sobre las estructuras SQW. Para ello se eliminó en primer lugar la última capa de protección
de InGaAs. Mediante técnicas de fotolitografía se depositaron lOnm de Ti sobre una distribución de
círculos de 500 ¡.Lm de diámetro. Una segunda máscara de círculos concéntricos a los anteriores, de
100 ¡.Lm, permitió depositar 40 nm Ti y 0.1 ¡¿m de Au. Así la corona circular de Ti consituye un
contacto Schottky que asegura la fototransrnitancia para llevar a cabo la caracterización óptica,
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mientras que los círculos internos de oro permiten la polarizaci6n eléctrica del SQW. Finalmente,
mediante una metalizaci6n de AuGe/Ni!Au se configur6 un contacto 6hmico en el substrato de InP
n+.
López-Villegas et al. 14 han realizado los cálculos analíticos para la determinaci6n de la
conductancia y capacitancia en funci6n del voltaje de polarizaci6n y de la frecuencia. El ajuste de las
curvas experimentales de la admitancia de los pozos cuánticos simples de x=O.53 y x=O.60, de 5
nm de espesor, ha permitido determinar las discontinuidades de la banda de conducci6n ("offset") de
�c=0.47 eV y ..1.c=O.52 eV para las composiciones x=0.53 y x=O.60 respectivamete. Los
coeficientes de captura por el contrario, no dependen de la composici6n de las capas, y se sitúan en
el entorno de 3xl07-7xl07 cm3/s para x=O.53 y 3x107-13xl07 cm3/s para x=O.60, para la primera
subbanda del pozo. Estos resultados, son muy semejantes a otros recogidos en la Iiteratura'".
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6.3 POZOS CUÁNTICOS MÚLTIPLES DE InxGal_x As/Ino.s2 A10.48 As
6.3.1 CARACTERÍSTICAS NOMINALES DE LAS HETEROESTRUCTURAS MQW
Los pozos cuánticos múltiples fueron epitaxiados sobre 1 11m de lIlo.52AIo.48As crecido a 530°C
sobre un substrato de InP n+, previamente sometido a un tratamiento térmico a Th= 530 "C. La
heteroestructura consiste en un total de 25 periodos constituidos por una capa de In,pal_xAs (valores
de Lw y Xln resumidos en la tabla 6.2) y una barrera de lIlo.52AIo.48As de 20 nm dopada con
ND=2.5x1016 cm'. Estas capas fueron epitaxiadas a 500°C, considerando esta Tg como el valor
6ptimo para el crecimiento del InGaAs, y que, dado el espesor relativamente bajo de las barreras de
InAJAs, la calidad de las interficies no se vería afectada por el crecimiento a una temperatura menor
que el valor 6ptimo para el InAlAs. Finalmente se creci6 0.2 11m de II1o.52AIo.48As con la misma
concentraci6n de dopante, y 10 nm de 1I1o.53GéIo.47As de protecci6n. La figura 6.4 presenta la
disposición de los pozos cuánticos en condición BF con g=200.
I MQW I Tg (OC) I X¡. (%) I L,. (nm) I
l\1BE 775 530 0.53 5
l\1BE 774 530 0.60 4.4
l\1BE 776 530 0.60 5
TABLA 6.2. Características de las heteroestructurasMQW
analizadas.
6.3.2 ANÁLISIS ESTRUCTURAL MEDIANTE TEM
a) Observación en sección planar (lOO)
Tras el proceso de preparaci6n mecánica, las muestras fueron sometidas durante unos minutos
a un bombardeo con Ar" por la cara activa para eliminar las capas de protección de InAIAs y
InGaAs. Finalmente se adelgazó la lámina completamente por el costado del InP, hasta visualizar la
región correspondiente a la heteroestructura de pozos cuánticos. La imagen típica de esta zona en
condición de dos haces con las reflexiones g=022 y g=022, se presenta en la figura 6.5a. En ella
aparecen unos círculos, concéntricos a la perforación central causada por el ataque iónico, con un
contraste claro y oscuro, que se invierte para las reflexiones g y -g, y que en principio parece
corresponder a los pozos de InGaAs. Esta estructura no se observó en MQW775.
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FIG. 6.4. Multiestructura de InO.60 Gao.40As/lno.52Alo.48As
MBE 774. La ondulación de los pozos cuánticos es un
artefacto de preparación de la lámina delgada para TEM.
F1G. 6.4b. Diagrama de difracción en el eje de zona [011].
Las reflexiones satélite en la dirección [lOOJ corresponden
a la periodicidad de las muliicapas.
En efecto, una multiestructura macroscópica como la de estas muestras, sometida a un pulido
plano inclinado con respecto a la superficie de crecimiento, revelaría la presencia de las distintas
capas, con mayor o menor anchura según el ángulo de pulido. Si recordamos que el bombardeo iónico
se realiza a un ángulo de 15° respecto el plano (100) y con movimiento rotatorio, podríamos pensar
que los círculos observados corresponden a las proyecciones de las capas de InGaAs tras la
concavidad producida por el adelgazamiento iónico.
FIG. 6.5a. Imagen en sección planar (100) de la estructura
MBE 774. Las bandas concéntricas de contraste claro
parecen corresponder a las proyecciones de los pozos de
InGoAs .
FIG. 6.5b. El contraste se debe a la curvatura de los pozos
en el extremo de la láminafina de TEM, como consecuencia
de la relajación de los esfuerzos de defonnación.
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Sin embargo, si durante la observación
giramos el especimen desviándolo de la
posición en que g=022 presenta máxima
excitación, estos círculos se van desplazando
a medida que aumenta la desorientación.
Goodhew et al.15 observaron un contraste
semejante en MQW de Illo.20Gao.soAs entre
barreras de GaAs (f= 1.4%), en las que la
contribución de los factores de estructura
(variación de la distancia de extinción entre
InGaAs y GaAs) provocados por la fracción
molar de In, de tan sólo 20%, no sería
suficiente para provocar el contraste de la
imagen 6.5. Este autor, sugiere que dicho
contraste es debido a una curvatura local de
F1G. 6.6. Inhomogeneidades cuasiperiódicas de contraste
en las direcciones (OJO) , en la capa tampón de lnAfAs de
las estructuras MQWlas capas que emergen en la concavidad de la
perforación (variaciones locales de la
desviación respecto de la posición de Bragg), como consecuencia de la relajación de los esfuerzos de
la deformación (Fig. 6.5b), razonamiento que podemos atribuir también a nuestras muestras, en las
que existía una desadaptación inicial de f=0.47%.
En segundo lugar, hemos observado una densidad alta de dislocaciones filiformes y fallos de
apilamiento en las tres estructras MQW, alcanzando valores de lOs y 107 cm? respectivamente,
incluso para la muestra MBE 775 cuyas capas de InGaAs no estan deformadas (x=0.53). Con el
objetivo de determinar el origen de estos defectos, hemos realizado un ataque selectivo hasta localizar
la capa tampón de lnA1As. La figura 6.6 corresponde a dicha región y en ella vemos nuevamente la
estructura cuadriculada típica de las capas de InA1As crecidas a Tg>550°C, es decir, las
irregularidades quasiperiódicas de contraste en las direcciones (010).
b) Observación en sección transversal
Como ya habíamos comentado, la observación en XTEM con excitación máxima para la
reflexión 200, nos permite observar los pozos de InGaAs con la mejor definición (Fig. 6.4a). En el
diagrama de difracción correspondiente (Fig. 6.4b), podemos distinguir las reflexiones satélite en la
dirección (lOO) correspondientes a la periodicidad de las multicapas. Utilizando las reflexiones
(111) , perdemos mucho contraste en la heteroestructura, pero lo ganamos en la visualización de los
defectos. Así, observamos que éstos provienen mayoritariamente de la capa tampón de InA1As,
existiendo centros de nucleación en la interficie entre el InAIAs y el InP, muy semejantes a los
descritos en el capítulo III (Fig. 6.7a). Además, algunas dislocaciones se originan en las barreras de
InAIAs, por lo tanto deducimos que el crecimiento a una temperatura menor que la óptima si afecta
sensiblemente a la calidad final del dispositivo, en contra de la suposición realizada antes de la
epitaxia de estas estructuras. Consecuentemente, cada material deberá ser crecido a su óptima Tg•
aunque ello implique mayor lentitud del proceso de MBE.
- 215 -
Capüulo VI
FIG. 6.7a. Sección transversal [011J de la muestra MBE
774. Las muliicapas de InGaAs están menos contrastadas
pero se visualizan mejor los defectos, que provienen de la
capa de InAfAs habiéndose originado en la interficie.
FIG. 6.7b. Utilizando la reflexión g= (022) aparece el
mismo contraste asociado a la estructura cuadriculada de
las secciones planares, que ya habíamos descrito en las
capas de InAfAs crecidas a Tg > 550°C del capítulo Uf (Fig.
3.26).
Si además se utilizan las reflexiones (022), obtenemos imágenes como la figura 6.7b, en las
que resulta evidente la aparición de unas franjas claro-oscuras que, según discutimos en el capítulo
III (Fig. 3.26), están asociadas a los cuadrados vistos en proyección (lOO), y se deben a
inhomogeneidades de composición. Un hecho importante a destacar, es que estas irregularidades, se
extienden exclusivamente por la capa de lnAlAs, desapareciendo de forma brusca al alcanzar las
multicapas. En nuestra opinión, estos resultados sugieren que el crecimiento de la capa tampón no
se llevó a cabo realmente a la temperatura nominal de 530°C, sino a un valor de Tg más alto, que
provocó toda la fenomenología implicada en el crecimiento de lnAlAs a alta temperatura. Al cambiar
el régimen de crecimiento para iniciar la epitaxia de los pozos de InGaAs, se redujo la temperatura
del substrato, nominalmente a 5000C. Es posible que tampoco éste haya sido el valor real para el
crecimiento de la estructura, sino consecuentemente también algo superior. En cualquier caso, la
interrupción de la propagación de las inhomogneidades más allá de la capa tampón, indica que no se
ha superado el límite Tg=550°C.
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6.4 TRANSISTORES DE ALTA MOVILIDAD DE PORTADORES DE
InxGa1_x AslIno.52 AI0.48 As
6.4.1 ESPECIFICACIONES DE LOS DISPOSITIVOS HEMT
Los dispositivos HEMT basados en combinaciones InXGal_xAs/InyAll_yAs, son muy similares
a las estructuras SQW, excepto por el dopaje de las capas superiores de IIlo.52Alo.48As y
II1o.53Gao.47As. La configuraci6n más general de estos dispositivos se muestra en la figura 6.8. Un
transistor HEMT, es esencialmente un MOSFET en el que se ha sustituido la capa de 6xido por un
material semiconductor de gap amplio, en este caso, el InAIAs. Las capas 1, 2, 3 Y 4 constituyen la
principal heterouni6n, es decir, el pozo de potencial en el cual se verán confinados los electrones. Los
átomos donadores de la capa 4 de InAIAs, quedan ionizados, y los portadores se acumulan en la
interficie 2-3. El papel fundamental de la capa 3 es pues, establecer una separaci6n efectiva entre
donadores y portadores aumentando la movilidad de estos últimos y reduciendo las probabilidades de
recombinaci6n. La capa 5, no es más que una barrera de potencial para evitar el transporte de carga
entre la capa 4 y la 6, esta última, de InGaAs dopado, para disminuir la resistencia efectiva en los
contactos de puerta, drenador y fuente.
6 lOO A IIl¡j.53GIlo.47As No=4xl018 cm?
5 100 A IIl¡j.52A1¡,.48As n.d
4 200 A IIl¡j.52A10.48As No=4x1018 cm?
3 40A IIl¡j.52A10.48As n.d
2 L"., In.Ga1_xAs No=4xlOl8 cm-3
1 1 ¡.tm IIl¡j.52A1¡,.48As n.d
o 1nP nSi
FIG. 6.8. Esquema de la configuración general de los
dispositivos HEMT caracterizados.
Los valores particulares de Xlo Y L; para cada una de las estructuras HEMT estudiadas se
sumarizan en la tabla 6.3. Las únicas diferencias con respecto al esquema 6.8, son las siguientes: las
muestras MBE 802 Y MBE 803 tienen una capa tamp6n de s6lo 0.5 ¡Lm de espesor; el pozo de
InGaAs de la muestra MBE 791 está dopado con una concentraci6n ND=7x1018 cm>'; en las muestras
de la serie MBE 6--, no se epitaxi6 la capa no dopada de 40 ¡Lm sobre el pozo de InGaAs. La figura
6.9, presenta la secci6n transversal de uno de estos dispositivos. No obstante, no podemos llegar a
distinguir las regiones dopadas en el InAIAs de barrera (capas 3-4-5).
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6.4.2 CARACTERIZACIÓN MORFOLÓGICA MEDIANTE TEM
El examen de estas estructuras, nos ha permitido confirmar los resultados experimentales
obtenidos en el estudio de las monocapas de InGaAs e lnAlAs. Como ejemplo destacaremos dos casos
concretos. En primer lugar, la influencia positiva de la atm6sfera de sobrepresi6n de As durante el
proceso de limpieza del substrato de InP. Así, de entre todas las muestras analizadas, la 6ptima
calidad ha sido obtenida para la MBE 803 (Fig. 6.10), para la cual el tratamiento térmico del InP,
se realiz6 incluso con la célula de As abierta, y por lo tanto con un flujo directo de AS4 sobre la
superficie.
I HEMT I T, (OC) I "I. (%) I Lw(nm) I
MBE 681 500 0.53 15
MBE 694 500 0.60 10
MBE 695 500 0.60 15
MBE 696 300 0.65 12
MBE697 500 0.65 12
MBE 691 300 0.53 12
MBE788 500 0.60 15
MBE789 500 0.60 15
MBE802 530 0.53 100
MBE803 530 0.53 100
MBE791 530 0.60 15
MBE790 530 0.60 20
TABLA 6.3. Características de los transistores HEMT
caracterizados.
El mantenimiento de la temperatura del substrato a Th=530°C, durante la desorbci6n del6xido,
limita la formaci6n de la capa de lnAs, a pesar del exceso de poblaci6n de As que podría favorecer
el intercambio As-P. Como ejemplo, mostramos la interficie entre la capa tamp6n de lnAlAs y el InP
de este dispositivo, que como vemos es perfectamente plana y abrupta (Fig. 6.11).
En segundo lugar, corroboramos que la temperatura de 300°C resulta totalmente insuficiente
para el crecimiento del InAlAs. Así, la capa tampón de la muestra MBE 691, presenta una morfología
completamente deteriorada, con una estructura en micromaclas en las imágenes XTEM [011] y una
densidad muy alta de dislocaciones filiformes en [011], tal como habíamos mostrado en la figura 3.8.
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FIG. 6.9. Imagen en sección transversal de las capas de
InGaAs y lnAlAs que configuran un dispositivo HEMT.
FlG. 6.10. Sección planar de la muestra MBE 803, con
unas ausencia IOtal de defectos.
En las imágenes de alta resolución de este dispositivo (Fig. 6.12), podemos observar que las
micromaclas conducen el crecimiento incluso del pozo de InGaAs y de las capas de lnAlAs de
barrera, de forma que se continúan los mismos defectos de apilamiento en toda la heteroestructura,
provocando hendiduras en la superficie de la capa de InGaAs de contacto. La misma situación ocurre
para la estructura MBE 696, cuya imagen en la sección [011J corresponde a la figura 6.13,
presentando esta vez las dislocaciones filiformes e ilustrando nuevamente la clara asimetría entre las
direciones [011] y [011J en el crecimiento del lnAlAs.





. :,<,,"\\' r : '.:�.' v .. :"
¡lnAIAs ¡
FlG. 6.12. Imagen HRTEM en sección [011] de la muestra
MBE 691. Las micromac/as originadas en la capa tampón
se propagan a través de toda la heteroestructura e inducen
una rugosidad superficial en la última capa de InGaAs.
FIG. 6.13. Sección [017] de la muestra MBE 696,
mostrando la existencia de dislocaciones filiformes en la
capa de btAlAs, y corroborando la asimetría en el
crecimiento de este material a baja Tg.
Finalmente, tenemos que señalar que no hemos observado dislocaciones perfectas en las
interficies entre el InGaAs y el InAlAs en ninguno de estos dispositivos. Así, en vista de los
resultados para los distintos valores de tensión y de anchura del pozo, podemos deducir que los límites
de espesor máximo de InGaAs se sitúan en 20 nm<tc<25 nm para una composición de xln=0.60 Y
te> 12 nm para xln=0.65. En conclusi6n podemos asegurar un crecimiento pseudom6rfico de nuestras
heteroestructuras siempre que nos situemos por debajo de estos límites de te Y f.
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6.4.3 CARACTERIZACIÓN ELÉCTRICA DE HEMT OPTIMIZADOS
Finalmente, tras la optimizaci6n de los parámetros que afectan a la calidad cristalina de los
materiales epitaxiados, se ha conseguido obtener dispositivosHEMT funcionales, cuya caracterizaci6n
eléctrica ha sido llevada a cabo en los laboratorios FORTH IESL (Creta).
Atendiendo a las pautas derivadas de la investigaci6n desarrollada, los dispositivos HEMT
finales consisten en 1 p.m de IDo.s2AIo.48As tamp6n, 15 nm de 1I1o.60Gao.40As de canal, 4 nm de
lI1o.s2Alo.48As de separaci6n, 20 nm de lI1o.s2Alo.48As donador, dopado con 6xl018 cm", 10nm de
lI1o.s2Alo.48As no dopado de barrera y lOnm de lI1o.S3Gao.47As de contacto, dopado con 6x 1018 cm".
Las capas de InAIAs fueron crecidas a 530°C y las de InGaAs a 500°C. La longitud y anchura de
la puerta de los transistores es 1.3 p.m y 180 p.m respectivamente.
Aunque los dispositivos HEMT de InAIAs/InGaAs, adaptados o desadaptados sobre el InP,
tienen un 6ptimo comportamiento en aplicaciones de alta frecuencia, aún quedan algunos problemas
por resolver. En particular, estos dispositivos
presentan una conductancia de salida muy alta
debido bien a un deficiente confinamiento de
los portadores en el InGaAs (diseño del canal
y transporte de portadores transversal), o bien
al denominado "kink effect" o efecto de
pliegue en las características I-V de los
transistores 16,17. Este efecto se caracteriza
por un exceso de corriente de drenador
cu-ando la diferencia de potencial entre
drenador y fuente supera un valor
relativamente bajo, aproximadamente 1 V. La
interpretaci6n de este fen6meno debe buscarse
en la captura y emisi6n de portadores en
estados permitidos profundos, presentes en la
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FIG. 6.14. Perfil de concentración de carga en capas de
¡nAUs dopadas con Si, a diferentes Tg, en función de la
distancia al substrato.
La optimizaci6n de la capa tamp6n es pues un punto prioritario en el diseño de HEMT's. En
efecto, los perfiles de concentraci6n de carga en capas de InAIAs dopadas con Si, crecidas a distintas
temperaturas sobre substratos n
+ de InP, muestran una clara inflexi6n de las curvas de concentraci6n
en regiones pr6ximas a la interficie InAIAs/InP, para Tg<550°C (Fig. 6.14). Esta disminuci6n es
pequeña para Tg=530°C, se hace más evidente a medida que se reduce Tg y el pico de caida es más
prominente para Tg=440°C. Este fen6meno no puede ser debido simplemente a la presencia de
contaminantes sobre el substrato, dado que el tratamiento para la desorbci6n del 6xido fue
exactamente el mismo para todas las capas, ni tampoco a la formaci6n de defectos extendidos. La
explicaci6n a este comportamiento, es la aparici6n de trampas de portadores durante las primeras
etapas de crecimiento del InAlAs tal como mostraron las medidas de DLTS (tlDeep Level Transient
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Spectroscopy") de A. Georgakilas et al.19• El análisis de capas de lnAlAs dopadas con Si, crecidas
a temperatura Tg variable, revel6 la existencia de tres niveles (A,B,C) cuya concentraci6n de
portadores result6 mínima entre 530°C-570°C. Así, el crecimiento a Tg=530°C, proporciona lnAlAs
con una resistividad suficiente y una adecuada minimizaci6n de los centros de captura de portadores.
La figura 6.15a presenta las curvas 1-V de la corriente de drenador del dispositivo. Los resultados
más importantes son la eliminaci6n del citado efecto de pliegue y la obtenci6n de un máximo de




































-1.5 -1 -0.5 O 0.5 1-
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Un problema secundario, en este dispositivo, es la presencia de una interrumpci6n brusca a
corrientes de drenador altas, que se ha atribuido a la alta concentración de dopaje (6xl018 cm') de
la capa donadora, y a la no optimización del proceso de fabricación del dispositivo, que no incluyó
el aislamiento efectivo entre los muros del dispositivo y la metalización de puerta'".
Por otro lado, resulta indispensable, la reducción de la conductancia de salida, que limita
severamente la ganancia de los dispositivos". Las características I-V De de la figura 6.15b,
muestran valores adecuados de conductancia. No obstante, se caracterizaron los parámetros del
dispositivo en el rango 45 MHz-20 GHz, obteniendo la relación entre la ganancia máxima y la
frecuencia mostrada en la figura 6.16. Estos resultados son comparables a los descritos para HEMT's
de 1 JLm de puerta", Finalmente, la conductancia de salida ha sido determinada en un valor de 18.3
mS/mm, el cual constituye uno de los mejores datos referidos en la literatura para estos dispositivos.
6.4.4 CONCLUSIONES
Hemos determinado una completa interrelación entre las propiedades ópticas y eléctricas de los
dispositivos y su calidad estructural. Ello ha permitido diseñar un transistor, con la capa de
lno.60Gao.40As limitada por dos barreras de lDo.52A1o.48As (confmamiento efectivo de portadores), con
una máxima ganancia gracias a la eliminación del efecto de pliegue de las características I-V tras la
optimización de la calidad de la capa tampón. La optimizacion del crecimiento de lnAlAs e InGaAs
ha conducido también a una magnífica abrupticidad y planitud de las interficies que se traduce en unos
altos valores de movilidad de electrones y transconductancia en los dispositivos HEMT.
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CONCLUSIONES DE LA INVESTIGACIÓN
7.1 CONCLUSIONES GENERALES
El objetivo inicial del trabajo era controlar la calidad estructural de las capas de InxGa1_xAs y
InyAll_yAs, epitaxiadas sobre substratos de InP, durante el proceso de fabricaci6n de un dispositivo
HEMT. Hemos logrado cumplir esta finalidad, en tanto que los resultados del análisis mediante
Microscopía Electr6nica de Transmisión, complementado con las caracterizaciones ópticas y eléctricas
llevadas a cabo en los laboratorios de Cardiff y Creta, han conducido a la obtención de un dispositivo
HEMT funcional de propiedades 6ptimas. En especial, la optimización de la capa tamp6n de InAIAs,
ha supuesto la eliminaci6n del efecto "kink" (pliegue o inflexión) de las curvas I-V de la corriente de
drenador.
Conscientes de las limitaciones de la técnica TEM, no sólo ya en cuanto al número efectivo de
muestras que pueden ser examinadas durante los dos años de duración del proyecto de investigaci6n,
sino también en los resultados cuantitativos que pueden ser extraidos de las micrografías, no hemos
pretendido en absoluto utilizar la microscopía electrónica para establecer, de una forma definitiva,
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todas las variables que determinan una calidad final adecuada de los dispositivos. Y mucho menos,
nos hemos planteado extender estos resultados en un amplio rango de variaci6n de parámetros como
desadaptaci6n inicial, espesores de capa, flujo de los elementos etc. Por el contrario, nuestro esfuerzo
se ha centrado primordialmente en la comprensi6n de toda la fenomenología inherente al crecimiento
de estos materiales ternarios. Así hemos podido interpretar su configuraci6n estructural contemplando
los distintos procesos que tienen lugar durante la epitaxia del compuesto. Finalmente, los criterios
derivados de la investigaci6n, han permitido delimitar las condiciones de crecimiento que nos
proporcionan una calidad cristalina más que aceptable. A continuaci6n, expondremos brevemente las
principales conclusiones que hemos extraido.
Preparación de Muestras
* En primer lugar hemos optimizado la preparaci6n de muestras de InP, para su
observaci6n en Microscopía Eléctr6nica. Así, hemos conseguido eliminar la
nucleaci6n de islas de In empleando condiciones débiles de bombardeo con
Ar+, y refrigeraci6n por nitr6geno líquido, sin necesidad utilizar especies
corrosivas como el 12.
Asímismo, hemos logrado homogeneizar el adelgazamiento de los distintos
materiales que componen las heteroestructuras, realizando un pulido
exclusivamente plano (en lugar del método de preparaci6n plano-cóncavo
convencional), hasta espesores <20 }Lm, antes de someter el especimen a
bombardeo i6nico.
Tras este primer paréntesis descriptivo de la metodología de preparaci6n de muestras para
TEM, iniciamos la investigaci6n propiamente dicha abordando la optimizaci6n del crecimiento de la
capa tamp6n de II1o.s2Alo.48As sobre el substrato de InP:
Tratamiento térmico del substrato
* Hemos establecido que un tratamiento térmico del substrato para la desorbci6n
del 6xido de pasivaci6n, realizado a la temperatura de Th=500°C es del todo
insuficiente para eliminar el 6xido de la superficie de InP, a la vez que induce
una rugosidad notable en la interficie. Como consecuencia, se tienen centros
localizados de esfuerzo en los que la incorporaci6n de los átomos se ve
notablemente modificada, provocando la aparici6n de defectos bidimensionales
que se propagan a través de toda la capa a medida que la epitaxia continua.
Por el contrario, un calentamiento del substrato a Th=530°C bajo atm6sfera
de sobrepresi6n de As, proporciona un frente de crecimiento libre de restos
contaminantes y perfectamente plano.
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Temperatura de crecimiento del lnO.52 Al0.48 As
* La limitaci6n cinética de los átomos a temperaturas extremadamente bajas
(Tg=300°C), da lugar a una alta densidad de defectos nativos. La naturaleza
de estos defectos es distinta según las orientaciones cristalográficas [011]
(estructura en micromaclas) y [OlT] (dislocaciones filiformes), respondiendo
a una asimetría de velocidad de saturaci6n entre los saltos tipo m y tipo V
durante el recubrimiento de una monocapa.
Un ligero incremento de Tg activa la difusi6n at6mica hacia localizaciones
preferenciales , eliminando la estructura maclada. Prevalecen aún defectos
bidimensionales y dislocaciones, cuyas densidades PSF Y PTD disminuyen
progresivamente a medida que Tg aumenta, en todo el rango
400°C�Tg<530°C.
El origen de los SF ha sido atribuido a una disociaci6n de las dislocaciones
en las regiones cercanas a la interficie, bajo la acci6n del campo de esfuerzos
asociado a la capa de InAs formada sobre el InP tras la desorbci6n del 6xido.
La disociaci6n es un proceso activado térmicamente, alcanzando un máximo
a la temperatura Tg=530°C. Se determin6 una energía de activaci6n de
Ea=1.geV.
La anísotropía espacial de PSF Y PTD entre [011] y [011], es debida a las
distintas fuerzas de fricci6n de las dislocaciones parciales en los sistemas de
deslizamiento [01l]{lT1} y [OlTl{lTI}.
* A temperaturas elevadas de crecimiento, 530°C < Tg< 590°C, entran en juego
los fen6menos de desorbci6n y segregaci6n de In. La deformaci6n localizada
en la regi6n interficial debido a la presencia de la capa de InAs reduce el
coeficiente de incorporaci6n de In y por lo tanto favorece su desorbci6n. La
pérdida de In se ve compensada en parte por la segregaci6n de este elemento
hacia la superficie de crecimiento. El resultado es la formaci6n de precipitados
coherentes de InyAll_yAs (yIn pr6ximo a 0.52) y de agregados AlAs o InyAIl_yAs
(con YIn �0.52), estos últimos preferentemente entorno a los núcleos
tridimensionales de InAs (mayores a medida que aumenta Tg).
Hemos determinado una energía de activaci6n para la formaci6n de
precipitados de 5eV.
Estos precipitados constituyen centros de esfuerzo localizado que activan la
formaci6n de defectos y su desplazamiento en los planos {111}. Una vez se ha
rebasado la regi6n interficial, predomina la segregaci6n, dando lugar a una capa
de exceso de poblaci6n de In en el frente de crecimiento, cuya posterior
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incorporación provoca inhomogeneidades de composición principalmente en las
regiones sometidas a esfuerzo (entorno de los precipitados).
* Finalmente, la temperatura óptima de crecimiento dellno.52AIo.48 resulta 530°C.
A este valor de Tg, las densidades de defectos son mínimas, reduciendo así los
centros de captura de portadores y mejorando sensiblemente las propiedades
eléctricas de los dispositivos crecidos sobre estas capas de lnAlAs optimizadas.
Los pasos siguientes se encaminaron al estudio de los fenómenos de descomposición y
estabilización de los compuestos temarios (fundamentalmente InGaAs) crecidos en condiciones dentro
del gap de miscibilidad. De entre los resultados obtenidos, destacamos los siguientes puntos:
Modulaciones de crontraste
* Hemos constatado la existencia de modulación gruesa de contraste en capas de
InGaAs de composición próxima a la de adaptación, aceptando la interpretación
de esta estructura como debida a una modulación real de composición. Hemos
presentado la primera evidencia experimental de que la periodicidad de la
modulación se modifica según las condiciones de crecimiento. En particular se
reduce la longitud de onda A cuando se incrementa el espesor de la capa.
* Hemos descartado completamente que la modulación gruesa sea un simple
artefacto de preparación provocado por la existencia de una modulación fina.
* Nuestros resultados experimentales sobre la evolución de las características de
la modulación fina en función de la temperatura de crecimiento, espesor de
capa y deformación inicial, junto a las recientes investigaciones de otros
autores, sugieren la existencia de dos modulaciones, fina y ultrafina, hecho que
permite explicar muchas de las contradicciones hasta ahora sin aclarar. Así, la
modulación fina constituye la manifestación de las tensiones asociadas a una
estructura de agregados microscópicos (zonas ricas en Ga y zonas ricas en In)
mientras que la modulación ultrafina responde al campo de esfuerzos propio de
una distribución completamente aleatoria de elementos con distinto radio
covalente.
Estabilizacién del compuesto
* Consideramos que la existencia de las modulaciones gruesa y fina responde
esencialmente a un mecanismo de autoestabilización (favorecido por la
limitación cinética de la técnica MBE), para evitar una total separación de fases
en lnAs y GaAs si el material se ha crecido dentro del gap de miscibilidad.
Finalmente, hemos sugerido que la estructura microscópica que resulta más
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estable, sigue una clara evoluci6n con la temperatura de crecimiento, que en
orden creciente resulta:
- Modulaci6n de composici6n (modulaci6n de contraste gruesa), en el límite
de descomposici6n espinodal (no separaci6n total de fases).
- Distribuci6n inhomogénea de tetraedros de distinto índice de coordinaci6n
(SOC, "Short order clustering"), originando regiones ricas en Ga y
regiones ricas en In. Los esfuerzos asociados provocan la modulaci6n de
contraste fina en las imágenes TEM.
- Estabilizaci6n de superestructuras ordenadas (LRO "Long range
ordering"), en determinadas condiciones de velocidad de crecimiento,
fácilmente reconocibles por la presencia de reflexiones adicionales en los
diagramas de difracci6n de electrones.
- Desorden completo de los componentes a temperaturas altas. La
distribuci6n de esfuerzos intrínsecos al crecimiento de un material
ternario, debido a la deformaci6n de los enlaces con respecto a la
combinaci6n binaria de origen, da lugar a la modulaci6n de contraste
ultrafina.
* Finalmente, los límites entre una y otra configuraci6n no son perfectamente
abruptos y por lo tanto estas estructuras pueden coexistir a temperaturas de
crecimiento intermedias.
Una vez analizado el crecimiento de las capas de InAlAs e InGaAs, pasamos al análisis de capas
deformadas y la relajaci6n de la deformaci6n en funci6n del modo de crecimiento del material.
Mecanismos de relajación de los esfuerzos
* Capas composicionalmente homogéneas crecidas en modo bidimensional.
Hemos diferenciado el proceso de relajaci6n en funci6n de la naturaleza
compresiva o tensil de la deformaci6n inicial:
- Tensiónr« O: Nucleaci6n inicial de dislocaciones de 60 o, seguida de una
disociaci6n favorecida energéticamente en condiciones de desadaptaci6n
débil. No disociaci6n para desadaptaciones elevadas, dado que el vector




- Compresión: En la primera etapa de relajaci6n, se tiene una nucleaci6n de
dislocaciones en el orden 90°, 60°, 30°. Al aumentar el espesor de la
capa se produce la recombinaci6n de las dislocaciones parciales para
formar dislocaciones perfectas.
* Capas con inhomogeneidades de composici6n:
- Capas comprimidas con modulación de composición: La longitud de onda
de la modulaci6n se reduce en orden a acomodar el incremento de energía
elástica a espesores de capa mayores.
- Existe un límite para este comportamiento elástico a un espesor Íca, al cual
la energía acumulada en la modulaci6n, iguala a la energía asociada a los
fallos de apilamiento (= 30 ml/nr'). A partir de este punto, se forman
defectos bidimensionales durante el crecimiento.
- Si la desadaptaci6n inicial es elevada, la relajaci6n de los esfuerzos en
campo compresivo da lugar a la formaci6n de dislocaciones parciales,
cuya recombinaci6n se ve dificultada por las inhomogeneidades de
composici6n, impidiendo la formaci6n de dislocaciones perfectas en la
interficie.
Tras la caracterizaci6n de las capas deformadas, pudimos asegurar un crecimiento
pseudom6rfico en el límite de espesor de capa 20nm < Lw= < 25nm, para una composici6n Xln=0.60
del InxGal_xAs. Finalmente, siguiendo las pautas de optimizaci6n derivadas de la presente
investigaci6n, se obtuvo un dispositivo HEMT, con un pozo de 1I1o.60Gao.40As de espesor Lw= 15 nm,
de excelentes propiedades eléctricas. En particular, destacamos la eliminaci6n de la inflexi6n de las
curvas de intensidad dé drenador (efecto de pliegue), y por tanto, una máxima ganancia del
dispositivo.
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7.2 SUGERENCIAS PARA LA CONTINUACI6N DEL TRABAJO
La continuaci6n natural de la investigaci6n se bifurca esencialmente en dos sentidos: aplicaci6n
de técnicas específicas de Microscopía Electr6nica para la obtenci6n de resultados cuantitativos,
análisis de muestras complementarias y aplicaci6n a dispositivos.
A) TÉCNICAS DE MICROSCOPÍA ELECTRÓNICA
• Microanálisis (STEM-EDX)
- Determinaci6n de las amplitudes de la modulaci6n de composici6n.
- Composici6n de los precipitados de las capas de IIlyAII_yAs crecidas Tg
altas.
- Estimaci6n de las inhomogeneidades de composici6n producidas por la
segregaci6n y desorbci6n de In a altas temperaturas.
• Difracción de elearones por haz convergente (CBED)
- Observaci6n de los diagramas CBED sobre las regiones de composici6n
inhomogénea o modulada.
- Simulaci6n CBED para la interpretaci6n de las posiciones de las líneas
HOLZ en funci6n de la existencia de deformaciones, variaciones locales
del parámetro de malla (modulaci6n de composici6n), o zonas sometidas
a esfuerzo (por ejemplo capas de InAs sobre el InP tras la desorbci6n del
6xido).
* Microscopía elearánica de alta resolución
- Simulaci6n de las interficies en funci6n de las condiciones de trabajo para
establecer la abrupticidad composicional de las heterouniones y analizar
los fen6menos de interdifusi6n de elementos V durante la epitaxia o




Es obvio que la continuaci6n natural de la investigaci6n, debe iniciarse ampliando los dominios
de Tg, t Y de las fracciones molares de In (tensi6n y compresi6n más extremas), para confirmar los
resultados experimentales, especialmente en cuanto a las variaciones de las longitudes de onda de las
modulaciones de composici6n como mecanismo de acomodaci6n de la energía de deformaci6n
elástica. En este sentido, sería interesante establecer con certeza las condiciones de crecimiento en las
que la existencia del dominio de inmisicibilidad conduce a la formaci6n de dichas modulaciones,
fen6meno que, tras nuestros resultados en las capas de InGaAs, parece estar limitado a un estrecho
margen de Tg para valores de desadaptaci6n con respecto al substrato no demasiado elevados.
Siguiendo con los fen6menos de estabilizaci6n en la epitaxia de aleaciones III-V, se analizarán
heteroestructuras epitaxiadas sobre substratos de InP desorientados, en particular con las direcciones
de crecimiento (011) y (111). Esperamos que los resultados nos permitan ampliar los
conocimientos sobre la interrelaci6n entre las configuraciones de orden limitado (SOC), las
superestructuras ordenadas (LRO) y la descomposici6n en los compuestos III-V, en funci6n de la
temperatura de crecimiento. De hecho, la distinta configuraci6n de saltos en la interflcie según la
orientaci6n del InP, juega un papel esencial en el mecanismo de incorporaci6n de los elementos al
alcanzar el frente de crecimiento y por lo tanto debe resultar determinante para la mayoría de los
fen6menos señalados. Paralelamente, este estudio debería aportar informaci6n concluyente sobre la
anisotropía entre las direcciones [011] y [011] en las estructuras zinc-blenda, y sobre los mecanismos
de relajaci6n de los esfuerzos en capas comprimidas y tensadas.
C) DISPOSITIVOS INTEGRADOS
Finalmente, en cuanto a la aplicaci6n de la Microscopía Electr6nica como. herramienta de
control de calidad en las aplicaciones optoelectr6nicas, tras la optimizaci6n del método de preparaci6n
de muestras de InP para la observaci6n en secci6n transversal, hemos empezado a afrontar con éxito
la caracterizaci6n estructural de dispositivos integrados, y analizar la epitaxia de las heteroestructuras
sobre los muros de las ventanas litografiadas en el substrato, así como la nucleaci6n de defectos en
los bordes, en funci6n de la orientaci6n (011) del muro y sus condiciones de crecimiento (Tg y Pi).
- 234-
